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Abstract
This thesis presents a method for fast numerical calculation of warpage in laser sintering of
semicrystalline thermoplastics. Main component of the developed finite element model is the
temperature field computation of the whole powder bed.
Warpage is a limiting factor in many cases of additive manufacturing technologies. Caused by the
complexity of the processes and high number of interacting parameters, experimental analyses
are limited due to time and cost issues. A method for process investigation in additive manufac-
turing that developed during the last decade and which is capable of isolating the influences of
different process parameters is the numerical simulation based on the method of finite elements.
This has already established in laser beam melting of metals where several approaches for fast
predictions of macroscopic part deformations have been developed. Comparable approaches in
laser sintering of semicrystalline thermoplastics do not exist yet. Mainly, small-scale approaches
for thermal calculations and two dimensional approaches for distortion simulation, which cannot
be transferred to be used on real parts, have been developed.
The developed model is based on the simulation of the thermal interaction in the building cham-
ber, caused by different thermal boundary conditions. For that purpose, a finite element mesh
of the whole building space is generated. The interaction of the thermal boundary conditions
causes a time dependent temperature field, which influences the crystallization progress and
in consequence the volume shrinkage. Subsequently to the thermal calculation, that shrinka-
ge strain is used as time-space dependent mechanical load in a sequence of static mechanical
FEM-computations of the part distortion. The developed approach allows the prediction of part
warpage caused by macroscopic boundary conditions of real parts for the first time and has been
used to analyse several test samples as well as real industrial parts.
Zusammenfassung
In dieser Arbeit wird ein Ansatz zur schnellen Verzugsvorhersage beim Laser-Sintern von teil-
kristallinen Thermoplasten vorgestellt. Hauptbestandteil des finite Elemente Modells ist die
Beru¨cksichtigung des thermischen Haushalts im gesamten Bauraum.
Bauteilverzug ist ein limitierender Faktor der Bauteilqualita¨t bei vielen additiven Fertigungsver-
fahren. Auf Grund der Komplexita¨t der Prozesse und der hohen Anzahl an wechselwirkenden
Parametern sind die Analysemo¨glichkeiten der Verzugsursachen und Auswirkungen einzelner
Einflussgro¨ßen auf den Verzug limitiert. Eine Mo¨glichkeit, Prozesse in einzelne Phasen zu zer-
legen und Effekte isoliert zu untersuchen, ist die numerische Simulation basierend auf der Me-
thode der finiten Elemente. Dieses hat sich im Bereich des Laserstrahlschmelzens von Metallen
bereits etabliert und verschiedene Ansa¨tze zur schnellen Berechnung des makroskopischen Ver-
zugs wurden entwickelt. Vergleichbare Ansa¨tze existieren beim Laser-Sintern von teilkristallinen
Thermoplasten hingegen noch nicht, so dass Verzugsanalysen bisweilen basierend auf Analogien
zum Laserstrahlschmelzen durchgefu¨hrt wurden.
Beim Laser-Sintern erzeugt die U¨berlagerung verschiedener Heizsysteme ein zeitabha¨ngiges Tem-
peraturfeld, welches das Abku¨hlverhalten der Bauteile und dabei die kristallisationsbedingte Vo-
lumenschwindung beeinflusst. Zur Modellierung dessen wurde ein thermisches Simulationsmodell
entwickelt, welches den gesamten Bauraum abbildet und den Kristallisationsverlauf im Bauteil
berechnet. Die bei der Kristallisation entstehende Schwindungsdehnung wird in einer nachfol-
genden quasi-statischen, mechanischen FEM-Berechnung inkrementell als Last eingefu¨gt. Das
Modell liefert erstmalig die Mo¨glichkeit den makroskopischen Bauteilverzug, beeinflusst durch
anlagenspezifische Randbedingungen, zu berechnen und wurde fu¨r verschiedenen Randbedin-
gungen an einem Probeko¨rper und an Industriebauteilen validiert.
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Kapitel 1
Einleitung
Die Technologie der additiven Fertigung ermo¨glicht die Generierung komplexer, dreidimensiona-
ler Bauteile und Baugruppen in einem einzelnen Herstellungsprozess [1]. Gemeinsamkeit dieser
Fertigungstechniken ist der schichtweise Aufbau von Bauteilen basierend auf 3D-CAD Daten.
Dabei sind weitestgehend keine zusa¨tzlichen Werkzeuge notwendig, so dass hohe geometrische
Freiheiten bei der Konstruktion gegeben sind [2]. Generative Fertigungsverfahren werden ins-
besondere zur Herstellung von Prototypen (Rapid Prototyping, RP) genutzt [3], auf Grund
der stetigen Weiterentwicklung der Verfahren werden jedoch zunehmend auch Serienbauteile
generiert (Rapid Manufacturing, RM) [4]. Ein weiterer Vorteil von additiven gegenu¨ber klassi-
schen Verfahren ist die wirtschaftliche Produktion kleiner Stu¨ckzahlen, insbesondere komplexer
Bauteile, deren Fertigung mit nicht-generativen Verfahren zuna¨chst die Herstellung von Spezi-
alwerkzeugen erfordert [5]. Einsatzbereiche der additiven Fertigung liegen beispielsweise in der
Medizintechnik, der Luft- und Raumfahrt und der Automobilbranche [6, 7]. Fu¨r die Additive
Fertigung existieren verschiedene Synonyme (im Englischen), unter anderem Additive Layer Ma-
nufacturing (ALM), Solid Freeform Fabrication (SFF) und 3D Printing [8].
Im Bereich der additiven Herstellung von Kunststoffbauteilen hat sich das Laser-Sintern (LS)
etabliert [9]. Dabei wird mit Hilfe eines Lasers schichtweise feines Kunststoffpulver entsprechend
vorgegebener Laserpfade lokal geschmolzen und verfestigt [10].
Trotz der vielen Vorteile, die das Verfahren mit sich bringt, existieren weiterhin verschiede-
ne Herausforderungen, welche einen u¨bergreifenden, industriellen Einsatz verzo¨gern. Diverse
Aspekte bezu¨glich der resultierenden Materialeigenschaften, der Oberfla¨chengu¨te oder der Ver-
arbeitungsmo¨glichkeit weiterer Materialien sind noch zu untersuchen [9]. Ein unerwu¨nschter
Prozesseffekt, der sowohl beim Laser-Sintern als auch bei verschiedenen weiteren additiven Ver-
fahren beobachtet wird, ist die Entstehung von Bauteilverzug, welcher die Maßhaltigkeit negativ
beeinflusst [11, 12, 13, 14]. Auf Grund der Komplexita¨t des Prozesses und dem sensitiven Ver-
halten gegenu¨ber verschiedener Einflussgro¨ßen, existieren nur wenige Studien, die den Verzug
beim Laser-Sintern thematisiert haben. Das bisherige Versta¨ndnis u¨ber die Entstehung wurde
dementsprechend auch aus Analogien zum Laserstrahlschmelzen von Metallen gewonnen [15].
In den Abbildungen 1.1 und 1.2 ist der prozessbedingte Verzug an Beispielen aus dem Laser-
Sintern von Kunststoffen und dem Laserstrahlschmelzen von Metallen verdeutlicht. Das Gitter-
Bauteil aus Polyamid 12 wurde als Zusatzbauteil in einem ga¨ngigen Industrieprozess hergestellt
und ist sichtbar verzogen. Der darunter abgebildete Stab wird so oder in a¨hnlicher Form zur Kali-
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brierung einer Anlage genutzt und weist ebenfalls einen hohen Verzug auf. Die beiden Cantilever-
Proben aus Stahl 1.4404 wurden mit einer unterschiedlichen Belichtungsstrategie generiert und
zeigen einen erkennbaren Unterschied in der Verzugsho¨he [16].
Abbildung 1.1: Beispiele fu¨r prozessbedingten Verzug beim Laser-Sintern von Kunststoffen
Abbildung 1.2: Verzug von Cantilever-Proben aus Stahl 1.4404 bei Herstellung mit unterschied-
licher Belichtungsstrategie. Abbildung aus [16].
Eine Methode, die zur Prozessanalyse und Verbesserung von Prozessabla¨ufen genutzt werden
kann, ist die numerische Simulation basierend auf der Methode der finiten Elemente (FEM) [17],
mit der die Lo¨sungen von (gekoppelten) Differentialgleichungen numerisch berechnet werden
ko¨nnen. FEM-Berechnungen sind bereits in diversen Fertigungsprozessen ein fester Bestandteil
im Entwicklungs- und Qualifizierungsablauf und haben in der ku¨rzeren Vergangenheit auch in
der additiven Fertigung an Bedeutung gewonnen [18]. Dabei ko¨nnen Simulationen beispielsweise
zur Durchfu¨hrung von Parameterstudien u¨ber die Einflu¨sse verschiedener Prozessparameter auf
die resultierende Bauteilqualita¨t genutzt werden [19, 20, 21].
Im Bereich des Laserstrahlschmelzens von Metallen sind bereits verschiedene Simulationsansa¨tze
zur Verzugsberechnung entwickelt worden [16, 18, 22, 23, 24], von denen einige auf dem Weg in
die Kommerzialisierung sind. Vergleichbare Verfahren existieren fu¨r das Laser-Sintern bisweilen
nicht.
1.1. LASER-SINTERN VON THERMOPLASTEN
Es ist daher notwendig, die Breite der verfu¨gbaren Methoden zu erweitern und einen Ansatz zur
simulationsbasierten Untersuchung des Laser-Sinterns mit dem Fokus auf der prozessbedingten
Verzugsentstehung am Beispiel von Polyamid 12 zu entwickeln.
Die Arbeit ist wie folgt gegliedert:
Im weiteren Teil der Einleitung wird die Funktionsweise des Laser-Sinterns erla¨utert. In Ka-
pitel Zwei werden zuna¨chst einige Aspekte der Eigenschaften von Polymeren beschrieben und
anschließend die theoretische Grundlagen erla¨utert, die zur Entwicklung des Simulationsmo-
dells notwendig sind. Kapitel Drei beschreibt den aktuellen Stand der Forschung der simula-
tionsbasierten Analysen des Laserstrahlschmelzen und des Laser-Sinterns, aus dem in Kapitel
Vier die Zielstellung dieser Arbeit abgeleitet wird. Im anschließenden fu¨nften Kapitel beginnt
der Hauptteil der Arbeit, in dem zuna¨chst die experimentellen Voruntersuchungen beschrieben
werden. Kapitel sechs widmet sich der Analyse der Materialeigenschaften und Ableitung eines
Materialmodells. Im anschließenden siebten Kapitel wird zu Beginn das thermische Modell be-
schrieben und basierend auf Messergebnissen validiert. Der zweite Teil des Kapitels fokussiert das
mechanische Modell und die entwickelte Methode zur Verzugsberechnung. Berechnungsergebnis-
se des Verzugs und Vergleiche mit experimentellen Daten werden in Kapitel Acht vorgestellt.
Des Weiteren wird das Konzept der thermischen Bauteil-Bauteil-Wechselwirkung eingefu¨hrt und
an einem Beispiel erla¨utert. Die U¨bertragbarkeit der Modellannahmen wird mit dem Vergleich
des Verzugs an Laser-Sinter Bauteilen aus Polyamid 12 und Polyamid dargestellt. Die Arbeit
schließt mit einem Fazit in Kapitel Neun.
1.1 Laser-Sintern von Thermoplasten
Basis fu¨r die Herstellung eines Bauteils mittels Laser-Sinterns ist ein 3D-CAD-Modell. Dieses
wird zuna¨chst durch eine Software in Schichten zerlegt (slicing), die im Folgenden mit den Infor-
mationen (Scanpfade, Lasergeschwindigkeit, Konturversatz etc.) fu¨r die lokale Aufschmelzung
mittels Lasers versehen werden. Im Bauprozess werden die Bauteile dann durch den alternie-
renden Prozess aus schichtweisem Materialauftrag und thermischer Aktivierung des Pulvers
generiert (siehe Abbildung 1.3). Die Schichtho¨he betra¨gt beim Laser-Sintern etwa 0,1 mm. Im
Vergleich zum Laserstrahl-Schmelzen von Metallen werden die Bauteile ohne Stu¨tzkonstruktio-
nen, welche die Bauteil an die Bauplattform fixieren, aufgebaut, da das umgebende Pulverbett
die Stu¨tzfunktion gewa¨hrleistet.
In der Anfangszeit der Technologie wurden insbesondere amorphe Materialien wie Polycarbonat
und Polyvinylchlorid verarbeitet [9]. Die besseren mechanischen Eigenschaften werden jedoch
bei der Verarbeitung teilkristalliner Materialien erzielt [25], von denen Polyamid 12 und Poly-
amid 11 aktuell die gro¨ßte Anwendung finden und auch in dieser Arbeit betrachtet werden. Ein
detaillierterer Vergleich der Verarbeitung amorpher und teilkristalliner Thermoplasten findet
sich in der Literatur [26].
Eine Modellvorstellung des Materialverhaltens wa¨hrend des Prozesses geht bei einer idealen
Prozessfu¨hrung von einem quasi-isothermen Prozess aus, in dem Schmelze und Pulver neben-
einander existieren und nur eine geringe Energie fu¨r den Phasenu¨bergang des Aufschmelzens
eingebracht werden muss [27]. Das nutzbare Prozessfenster eines teilkristallinen Materials liegt
dementsprechend in dem Bereich zwischen Schmelzen und Kristallisation. Dieses wird an Hand
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des Wa¨rmestroms Φ, der in einer dynamischen Differenzenkalorimetrie Messung (DSC) beim
Aufheizen und Abku¨hlen eines teilkristallinen Materials aufgenommen wird, deutlich (siehe Ab-
bildung 1.4). Zwischen dem Schmelz- und Kristallisationspeak existiert ein materialabha¨ngiger
Bereich, in dem das Material verarbeitet werden kann, ohne dass es zu einem unkontrollierten
Aufschmelzen oder einer fru¨hzeitig einsetzenden Kristallisation des Materials kommt. [28]
Um diesem Ideal nahe zu kommen, wird das Pulver u¨ber verschiedene Heizzsysteme bis kurz un-
terhalb seiner Schmelztemperatur aufgeheizt. Oberhalb des Vorratsbeha¨lters und des Bauraums
befinden sich Infrarot (IR)-Strahler, welche die Oberfla¨che des Pulvers erwa¨rmen. Die Tempe-
ratur wird dazu mittels Pyrometer punktuell gemessen und die Leistung der Heizstrahler ent-
sprechend geregelt. Abha¨ngig vom Anlagensystem gibt es eine direkt beheizbare Bauplattform
und eine Mantelheizung oder die gesamte Kammer, in der sich die Bauraumbeha¨lter befindet,
wird konvektiv beheizt.
Abbildung 1.3: Schematische Darstellung des Laser-Sinterns. Abbildung aus [29].
Der Prozess la¨sst sich in drei Phasen unterteilen: Vorheizphase, Sinterphase (Bauphase) und
Abku¨hlphase. In der Vorheizphase werden einige Schichten Pulver mit einer hohen Schichtzeit
aufgetragen, um eine gute Erwa¨rmung des Pulvers und der Anlage zu erreichen. In dieser Phase
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werden keine Bauteile generiert, sondern nur die Oberfla¨che des Materials auf eine Zieltempera-
tur geheizt. Dabei kann diese auch selbst eine Funktion der Ho¨he sein. Nach der Generierung der
letzten Bauteilschicht in der Sinterphase werden einige zusa¨tzliche Schichten Pulver aufgetragen,
um eine schnelle, einseitige Abku¨hlung zu verhindern. Nach dem Ende der Sinterphase wird die
Anlage ausgeschaltet und die Wa¨rme diffundiert langsam durch die Außenwa¨nde der Anlage.
Dieser Vorgang kann, bedingt durch die Gro¨ße des Bauraums und die Anzahl der generierten
Bauteile, einige Tage Zeit in Anspruch nehmen.
Abbildung 1.4: Prozessfenster fu¨r die Verarbeitung von teilkristallinen Thermoplasten im Laser-
Sintern. Abbildung aus [28] in [30, 31].
Diverse Studien [32, 33, 34, 35, 36] zeigen, dass die Prozessparameter einen direkten Einfluss
auf die mechanischen Bauteileigenschaften haben. So konnten Einflu¨sse des Scan-Abstands, der
Laser-Leistung und der Scan-Geschwindigkeit auf die Zugfestigkeit und die Bauteildichte nach-
gewiesen werden, wobei hohe Werte der Zugfestigkeit mit einer hohen Energiedichte korrelieren.
In vergleichbaren Studien wurden weiterhin Zunahmen der Bruchspannung und Bruchdehnung
gemessen [37, 38, 39]. Daru¨ber hinaus konnte gezeigt werden, dass verschiedene Kombinationen
der Scan-Geschwindigkeit und der Laser-Leistung zu den selben mechanischen Eigenschaften
fu¨hren, solange die Energiedichte konstant bleibt [40]. Es wurde gefolgert, dass nur Vera¨nde-
rungen der Energiedichte fu¨r eine Vera¨nderung der Eigenschaften verantwortlich ist. Neben der
Zunahme der mechanischen Kennwerte mit steigender Energiedichte wurde jedoch auch eine Re-
duzierung ab einem Schwellenwert beobachtet, die durch einen Anstieg der Temperatur in den
Bereich der Zersetzung erkla¨rt wurde [40]. Neuste Erkenntnisse haben gezeigt, dass zur Erzie-
lung optimaler mechanischer Bauteileigenschaften nur ein geringes Prozessfenster zur Verfu¨gung
steht und idealerweise eine Beheizung der Schmelze u¨ber den Lasereintrag hinaus erfolgen muss
[29].
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Kapitel 2
Theoretischer Hintergrund
Nachfolgend werden die physikalischen Grundlagen, die zur Entwicklung des Simulationsmo-
dells und Beschreibung des Materialverhaltens beno¨tigt werden, erla¨utert. Fu¨r tiefer gehende
Ausfu¨hrungen der Wa¨rmetransportvorga¨nge wird auf die Literatur, u. a. [41, 42] verwiesen. Die
Einfu¨hrung in die Kontinuumsmechanik ist in Anlehnung an Altenbach [43] und Braess [44]
zusammengestellt.
Begonnen wird das Kapitel mit einer Einfu¨hrung in die Eigenschaften von Polymeren und deren
wichtigsten Besonderheiten bei der Verarbeitung.
2.1 Einfu¨hrung in die Polymerwissenschaft
Der Begriff der Polymere bezeichnet der Definition nach die Verknu¨pfung von Grundbaustei-
nen, den Monomeren zu la¨ngeren Moleku¨lketten [45]. Diese werden ihrer Struktur nach in zwei
Kategorien unterteilt [46, 47]:
• Thermoplaste
• Duroplaste
Als Thermoplaste werden jene Materialien bezeichnet, die sich bei der Abku¨hlung reversibel
durch das Einfrieren der Moleku¨lbewegungen verfestigen [48]. In Polymeren ko¨nnen Bereiche
mit kristalliner Struktur entstehen, diese werden daher teilkristalline Thermoplaste genannt.
Thermoplaste, deren Struktur keine ho¨here Ordnung einnehmen kann, werden als amorph be-
zeichnet.
Duroplaste werden durch den chemischen Ausha¨rte-Prozess verfestigt, der auf Grund des hohen
Vernetzungsgrades des Netzwerks nicht reversibel ist [49]. Gelegentlich wird noch eine dritte
Zuordnung in die Kategorie der Elastomere, die im Vergleich zu Duroplasten weitmaschiger ver-
netzt sind und ebenfalls nicht schmelzbar sind, vorgenommen [45].
Die Dichte eines teilkristallinen Polymers ist gro¨ßer als die eines amorphen Polymers mit glei-
cher Zusammensetzung und gleicher molarer Masse, da die Ketten in der kristallinen Struktur
dichter gepackt sind [9] (siehe Abbildung 2.1).
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Abbildung 2.1: Schematische Abbildung der Strukturen von amorphen und teilkristallinen Ther-
moplasten. Abbildung aus [9], Seite 71.
Polymere sind Makromoleku¨le, die entweder synthetisch oder durch natu¨rliche Prozesse entste-
hen. Die Bindung in Polymeren wird durch kovalente Bindungen auf Ebene der langen Mo-
leku¨lketten und Van-der-Waals-Kra¨fte zwischen den Ketten hervorgerufen [50]. Teilkristalline
Thermoplaste weisen eine hierarchische Struktur auf, in der die kristallinen Bereiche Teil der
Lamellen sind, welche wiederum die Bausteine der Spheruliten darstellen. Spherulite bilden die
gro¨ßten Bereiche auf einer Skala von 50− 500µm [46]. Die Gro¨ße der Lamellen wird in den
Bereich von 20 bis 60 nm [46] und aber auch bis 100 nm [45] eingeordnet. Bei amorphen Ther-
moplasten liegt die Gro¨ßenordnung der gro¨ßten geordneten Struktur auf der von Kohlenstoff-
bindungen [46].
Ein wichtiges Pha¨nomen bei der Verarbeitung von Polymeren ist die Kristallisation, bei der aus
einer amorphen Schmelze eine teilweise geordnete, feste Phase entsteht und die reziproke Dichte,
das spezifische Volumen ν,
ν =
1
ρ
(2.1)
des Materials abnimmt. Der Zustand der Schmelze kann durch die Einbringung von Wa¨rme
erzielt werden, wobei die Temperatur nicht zu hoch steigen darf, so dass es zur Zersetzung des
Materials kommt. Kristallisation kann sowohl isotherm durch das Halten der Temperatur unter-
halb der Schmelztemperatur, als auch nicht-isotherm durch Abku¨hlung aus der Schmelze heraus,
erfolgen. Ein Beispiel der Entwicklung des spezifische Volumens wa¨hrend der Abku¨hlung mit ei-
ner konstanten Rate ist in Abbildung 2.2 dargestellt. Die gesamte Schwindung, die das Material
erfa¨hrt setzt sich aus zwei linearen Regimen und dem Kristallisationsu¨bergang zusammen.
Zur Kompensation der Schrumpfung und Erho¨hung der Maßhaltigkeit laser-gesinterter Bauteile
werden ha¨ufig ortsabha¨ngige Skalierungsfunktionen genutzt, die an dem Schwindungsverhalten
einfacher Probeko¨rper ermittelt werden [27, 51, 52, 53]. Allerdings lassen sich diese Funktionen
nur anwenden, wenn die Temperaturverteilung im Pulverbett nicht stark von den, bei Generie-
rung der Probebauteile vorliegenden Temperaturen, abweicht [51]. Die Schwindung selber ist ein
materialabha¨ngiger Parameter, so dass Bauteile aus Polyamid 12 eine mehr als doppelt so große
Schrumpfung wie Teile aus PMMA Copolymer aufweisen ko¨nnen [51].
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung fu¨r die Entwicklung des spezifischen Volumens bei
Abku¨hlung aus der Schmelze
Mit der A¨nderung der molekularen Struktur vera¨ndert sich durch die Vernetzung auch das
mechanische Verhalten des Materials, das vom viskosen Zustand der Schmelze in das elastische
Verhalten eines Festko¨rpers u¨bergeht [54]. Zur Charakterisierung der Eigenschaften von Fluiden
wird die Viskosita¨t η verwendet. Sie wird in der Dimension [η] = Ns
m2
angegeben und ist ein
Maß fu¨r die Fließfa¨higkeit. Je niedriger die Viskosita¨t eins Materials ist, destso fließfa¨higer ist
es [55]. Ein schematisches Beispiel der Vera¨nderung der normierten Viskosita¨t von Polyamid
12 durch die Kristallisation ist in Abbildung 2.3 gezeigt. Dort ist das Verha¨ltnis aus aktueller
Viskosita¨t und dem Ausgangswert im Schmelzzustand, Γ = η
∗
η∗0
abgebildet. Die Vera¨nderung der
Viskosita¨t kann hier als ein Maß fu¨r die starke Zunahme der Festigkeit durch die Kristallisation
interpretiert werden.
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Vera¨nderung der mechanischen Eigenschaften
durch die Kristallisation am Beispiel der normierten Viskosita¨t
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2.2 Wa¨rmeleitung
Die Grundlage der Wa¨rmeleitung wird durch das Fourier’sche Gesetz beschrieben, welches den
Zusammenhang zwischen der Wa¨rmestromdichte q˙, [q˙] = W
m2
und dem Gradienten der Tem-
peratur ϑ beschreibt. Im dreidimensionalen Fall eines isotropen Materials kann es geschrieben
werden als:
q˙ = −λ∇ϑ (2.2)
Darin ist λ, [λ] = WmK die Wa¨rmeleitfa¨higkeit des Materials. Zusammen mit dem ersten Haupt-
satz der Thermodynamik zur Energieerhaltung wird die Wa¨rmeleitungsgleichung zur Berech-
nung der Temperatur ϑ ohne a¨ußere zu:
ρc
∂
∂t
ϑ−∇ · λ∇ϑ = 0 (2.3)
Die Parameter ρ, [ρ] = kg
m3
und c, [c] = JkgK bezeichnen die Dichte und die spezifische Wa¨rme-
kapazita¨t des Materials. Im Fall zusa¨tzlicher Quellen wird die rechte Seite um den Quellterm f
erga¨nzt:
ρc
∂
∂t
ϑ−∇ · λ∇ϑ = f (2.4)
Im Allgemeinen ko¨nnen die Materialeigenschaften c, ρ und λ abha¨ngig von Ort und Temperatur
sein.
Es existieren verschiedene Mo¨glichkeiten der Wa¨rmeu¨bertragung, die als Randbedingung ein-
fließen ko¨nnen und beim Laser-Sintern auftreten. Dazu za¨hlen insbesondere
• Konvektion
• Wa¨rmestrahlung
Die Theorie des konvektiven Wa¨rmeu¨bergangs stammt aus der Fluiddynamik und bescha¨ftigt
sich mit der Wa¨rmeu¨bertragung in du¨nnen, umstro¨mten Grenzschichten. Im Fall einer ebenen
Wand mit der Temperatur ϑw, die von einem Fluid mit der Temperatur ϑf umstro¨mt wird, gilt
fu¨r den Wa¨rmestrom von der Wand in das Fluid [42]:
−λf
∂ϑ
∂y
|y=0 = h(ϑ)(ϑw − ϑf) (2.5)
Der Parameter h(ϑ), [h] = W
m2K
ist der Wa¨rmeu¨bergangskoeffizient, der von den Eigenschaften
der Stro¨mung, wie der Geschwindigkeit oder der Temperatur abha¨ngt. Beru¨cksichtigt werden
muss außerdem, ob es sich um einen laminaren oder turbulenten Fluss handelt.
Des Weiteren emittiert jeder Ko¨rper auf Grund seiner Temperatur Wa¨rmestrahlung u¨ber seine
Oberfla¨che A. Der Netto-Wa¨rmestrom zwischen zwei parallelen Fla¨chen mit den Temperaturen
ϑ1 und ϑ2 wird in der Na¨herung geringer Temperaturunterschiede nach dem Stefan-Boltzmann-
Gesetz geschrieben als:
q˙ = Aσǫ(ϑ41 − ϑ
4
2) (2.6)
Die Konstante σ ist die Boltzmann-Konstante und der Parameter ǫ die Emissivita¨t des Materials,
die fu¨r schwarze Ko¨rper ǫ = 1 ist. Fu¨r alle anderen Ko¨rper (graue Ko¨rper) gilt 0 < ǫ < 1. Eine
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tiefer gehende Analyse der Wechselwirkung nicht paralleler Platten oder dem Wa¨rmeaustausch
durch Strahlung in Ko¨rpern verschiedener Materialien mit unterschiedlichem Emissionskoeffizi-
enten findet sich beispielsweise in [41].
2.3 Kristallisation
Wa¨hrend der Abku¨hlung aus der Schmelze ordnen sich teilkristalline Thermoplaste teilweise in
Bereiche ho¨herer Ordnung. Dabei a¨ndert sich das Volumen des Materials und latente Wa¨rme
wird freigesetzt. Als relative Kristallinita¨t (fortan als Kristallisationsgrad bezeichnet) wird eine
Zahl zwischen 0 und 1 definiert, die das Verha¨ltnis aus aktuellem und maximalem Anteil der
kristallinen Phase darstellt [56]. Der Verlauf der Kristallisation kann in DSC Analysen durch
den Quotienten aus aktueller und gesamter Kristallissationswa¨rme Hc (siehe Abbildung 1.4)
zwischen dem Anfangspunkt t0 und dem Endpunkt te der Kristallisation aus dem gemessenen
Wa¨rmestrom Φ berechnet werden (siehe Abbildung 2.4):
Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des Kristallisationsverlaufs
α(t) =
∫ t
t0
Φ(t) dt
Hc
(2.7)
Hc =
∫ te
t0
Φ(t) dt (2.8)
Der maximale Volumenanteil der kristallinen Phase ha¨ngt von dem Verarbeitungsverfahren und
der dort vorliegenden Abku¨hlgeschwindigkeit ab, welche die Konformation der Moleku¨le be-
stimmt. Bei Pulver aus Polyamid 12 fu¨r das Laser-Sintern, liegt der als Kristallinita¨t bezeichnete
Wert bei etwa χc = 0, 46 [57]. Die theoretisch erreichbare Kristallinita¨t bei unendlich langsamer
Abku¨hlung liegt in der Regel deutlich ho¨her. Zur Berechnung wird die Schmelzwa¨rme Hf einer
Probe mit der einer 100-prozentigen kristallinen Probe Hf100 verglichen [58, 59]. Die Kristalli-
nita¨t ergibt sich als:
χc =
Hf
Hf100
(2.9)
Im Falle von isothermer Kristallisation bei der Temperatur ϑ kann die Entwicklung des Kristal-
lisationsgrades mit der Avrami-Gleichung [60] beschrieben werden:
α(t) = 1− exp(−k(ϑ)tn) (2.10)
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Die Parameter n und k(ϑ) sind der Avrami-Exponent, welcher mit der Wachstumsrichtung
verknu¨pft wird [61] und die isotherme Kristallisationsrate, die durch die Keimbildungsrate und
Wachstumsrate der Keime bestimmt wird [62]. Gleichung (2.10) kann folgendermaßen umgeformt
werden:
ln[−ln(1− α(t))] = nln(t) + ln(k) (2.11)
Nach der Avrami-Theorie ergibt die Auftragung entsprechend Gleichung (2.11) von ln[−ln(1−
α(t))] gegen ln(t) eine Gerade mit der Steigung n und dem y-Achsenabschnitt von ln(k).
Isotherme Kristallisation wurde bereits vielfach mit der Avrami-Gleichung untersucht [63, 64,
65]. Auch fu¨r den Fall des Laser-Sinterns von Polyamid 12 existieren Untersuchungen im Tem-
peraturbereich von 168 ◦C− 173 ◦C [56, 66].
Im Fall von zeitlich variablen Temperaturen, a¨ndert sich die Kristallisationsrate k(ϑ) mit der
Zeit. Erweiterungen des Kristallisationsmodells fu¨r nicht-isotherme Kristallisationsvorga¨nge wur-
den von Ozawa [67] und Liu et al. [68] vorgestellt und unter anderem an Nylon 6 [69], Polypro-
pylene [70, 71], Nylon-12 [72], Nylon 11 [73] und isotaktischem Polypropylen [74] angewendet.
Da diese Ansa¨tze jedoch fu¨r konstante Abku¨hlgeschwindigkeiten entwickelt wurden, die in rea-
len thermischen Prozessen nicht gegeben sind, wird im Folgenden der allgemeinere Ansatz von
Nakamura et al. [75, 76] genutzt, der ebenfalls auf der Theorie von Avrami basiert und sich in
integraler Form schreiben la¨sst als:
α(t) = 1− exp
(
−
(∫ t
0
K(ϑ)dτ
)n)
(2.12)
Die Rate K(ϑ) ist eine Modifikation der Kristallisationsrate des Avrami Modells und n weiterhin
der Avrami-Exponent, der aus der isothermen Messung ermittelt wurde. In differentieller Form
lautet Gleichung (2.12):
∂α
∂t
= nK(ϑ)(1− α)
[
ln(
1
1− α
)
]n−1
n
(2.13)
Die Kristallisationsraten nach Nakamura und Avrami ko¨nnen durch folgende Beziehung ver-
knu¨pft werden:
K(ϑ) = k(ϑ)
1
n = ln(2)
1
n
[
1
t 1
2
]
(2.14)
Darin ist t 1
2
die Halb-Kristallisationszeit, bei der ein Kristallisationswert von α = 0, 5 erreicht
wird und dessen reziproker Wert nach der Hoffman-Lauritzen-Theorie berechnet werden kann
[77]:
(
1
t 1
2
)
= K0 exp
(
−U
R(ϑ− ϑ∞)
)
exp
(
−KG(ϑ+ ϑ0)
2ϑ2∆ϑ
)
(2.15)
Die Parameter sind wie folgt bezeichnet:
• Aktivierungsenergie des Kristallisationsvorgangs [U ] = Jmol
• Universelle Gaskonstante [R] = JmolK
• Glasu¨bergangstemperatur [ϑG] = K
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• Temperatur bei der die Kristallisation beendet ist, [ϑ∞] = K
• Gleichgewichtsschmelzpunkt [ϑ0] = K
• Temperaturunabha¨ngige Konstanten [K0] =
1
s , |KG| = K
2
f Weiterhin ist ∆ϑ = ϑ0 − ϑ.
Die Lo¨sung von Gleichung (2.13) unter Annahme von (2.15) und Vorgabe des Temperaturver-
laufes ϑ(t) liefert die zeitabha¨ngige Entwicklung des Kristallisationsgrades.
Zu diesem Zweck wird ein Anfangswert beno¨tigt, der im Idealfall einer vollsta¨ndig amorphen
Flu¨ssigkeit Null ist. Dieser Anfangswert ist fu¨r die Differentialgleichung jedoch nicht zula¨ssig, da
sonst fu¨r alle Zeiten ∂α∂t = 0 gilt. Das Problem kann umgangen werden, indem ein sehr kleiner
Wert als Startwert gewa¨hlt wird (hier α(t = 0) = 1 · 10−15).
Das Nakamura-Modell wurde bereits mehrfach genutzt, um nicht-isotherme Kristallisations-
vorga¨nge verschiedener Materialien wie PA 6 [78, 79] und PET [79] zu modellieren. Eine Arbeit
von Amado et al. [56] konnte das Modell auch erfolgreich fu¨r ein Polyamid 12 (DuraformPA,
3DSystems) und co-polypropylene im Kontext des Laser-Sinterns anwenden.
2.4 Kontinuumsmechanik
Auf einen Ko¨rper ko¨nnen prinzipiell zwei Formen a¨ußerer Kra¨fte (und Momente) wirken, Vo-
lumenkra¨fte (und -momente) und Fla¨chenkra¨fte (und -momente). Als Folge des resultierenden
Kraftvektors df existiert auf jeder Fla¨che dA mit der Normalen n eines Ko¨rper ein Vektorfeld
von Spannungsvektoren t:
t(x, n) =
df
dA
(2.16)
In der klassischen Kontinuumsmechanik wird angenommen, dass alle Drehmomente nur aus ma-
kroskopischen Kra¨ften entstehen, so dass es keine Volumenmomentdichten und Momentspan-
nungsvektoren gibt. Diese treten erst bei der Betrachtung polarer Kontinua auf.
Die Menge aller mo¨glichen Spannungsvektoren in einem Materialpunkt ergibt seinen Spannungs-
zustand. Des Weiteren kann gezeigt werden, dass ein beliebiger Spannungsvektor t im Punkt x
einer Fla¨che mit der Normalen n vollsta¨ndig durch drei unabha¨ngige Spannungsvektoren ti, die
den symmetrischen Spannungstensor σ definieren, beschrieben werden kann:
t(x, n) = n · σ(x) (2.17)
Spannungskomponenten, die rechtwinklig auf der Schnittfla¨che stehen heißen Normalspannun-
gen, die Komponenten in der Fla¨che werden Schubspannungen genannt. Spannungen werden in
der Einheit
[σ] =
N
m2
= Pa
angegeben.
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Gleichgewichtszustand
Ist ein Ko¨rper im statischen Gleichgewichtszustand, ist die Summe aller angreifenden Kra¨fte
und Momente Null. Mit der Massenkraftdichte k gilt:∫
V
ρk dV +
∫
A
t dA = 0 (2.18)
Ein anschauliches Beispiel einer Massenkraftdichte ist beispielsweise die Gravitation. Gleichung
(2.18) la¨sst sich mit Hilfe des Integralsatzes von Gauß umformen zu:
∫
V
(ρk +∇ · σ) dV = 0 (2.19)
Im Grenzfall fu¨r verschwindendes V gilt:
divσ + ρk = 0 (2.20)
Elastizita¨t
Die infinitesimale Verschiebung u eines Punktes x des Ko¨rpers aus seiner Referenzposition X
u = x−X (2.21)
definiert die dimensionslose Dehnung ε
εij =
1
2
(
∂ui
∂xj
+
∂uj
∂xi
)
(2.22)
Viele Materialien verhalten sich bei geringer Belastung elastisch. Dabei fu¨hrt eine angelegte
Kraft zu einer Deformation, die beim Entfernen der Belastung wieder vollsta¨ndig zuru¨ckgeht.
U¨berschreitet die Belastung eine gewisse Grenze sinkt die Deformation nicht mehr vollsta¨ndig
ab, da sich bleibende (plastische) Dehnungen εp gebildet haben. Elastisch-plastisches Material-
verhalten gilt beispielsweise fu¨r viele Metalle [80].
Ein elastischer Ko¨rper folgt in seinem mechanischem Verhalten dem Hook’schen Gesetz, das den
proportionalen Zusammenhang von Spannung und Dehnung beschreibt. Im dreidimensionalen
Fall gilt:
σ = C(ε− εs − εp) (2.23)
Darin sind σ und ε der Spannungs- und Dehnungstensor, C ist ein Tensor 4. Stufe, der als
Elastizita¨tstensor bezeichnet und dessen Komponenten ebenfalls in der Dimension N
m2
angegeben
werden. In der allgemeinsten Formulierung besitzt er 81 Komponenten, die sich jedoch durch
verschiedene Symmetrieu¨berlegungen reduzieren lassen [43]. In dem Fall, dass die elastischen
Eigenschaften vollsta¨ndig isotrop sind, ko¨nnen alle Komponenten des Elastizita¨tstensors durch
das E-Modul E und die Querkontraktionszahl ν ausgedru¨ckt werden. In dem Tensor εs werden
die nachfolgend definierten Schwindungsdehnungen zusammengefasst.
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Schwindungsdehnungen
Die Abnahme des in Abbildung 2.2 dargestellten spezifischen Volumens bei Abku¨hlung aus der
Schmelze weist zwei lineare Bereiche und einen sigmoidalen U¨bergang dazwischen auf. Zusammen
entsprechen sie der gesamten Schwindungsdehnung εs, die aus der thermischen Dehnung εth und
der Kristallisationsdehnung εkr gebildet wird [81]:
εs = εth + εkr (2.24)
Die Gesamtdichte ρ(α, ϑ) eines solchen Materials kann durch die Linearkombination der Dichte
ρa der amorphen und der Dichte ρc der kristallinen Phase beschrieben werden [82]:
ρ(α, ϑ) = αρc(ϑ) + (1− α)ρa(ϑ) (2.25)
Thermische Dehnung
Die linearen Anteile der Volumenschwindung entstehen auf Grund einer Temperatura¨nderung
gegenu¨ber einem Referenzzustand bei ϑR. Fu¨r die entsprechende thermische Dehnung gilt [83]:
εthij = α
th
ij (ϑ− ϑR) (2.26)
Die Proportionalita¨tskonstante αth ist der Tensor der thermischen Ausdehnungskoeffizienten,
der im Allgemeinen von der Temperatur abha¨ngt. In diesem Fall ergibt sich die Gesamtdehnung
auf Grund einer Temperatura¨nderung zu:
εthij (ϑ) =
∫ ϑ
ϑR
αthij (ϑ
′)dϑ′ (2.27)
Kristallisationsdehnung
Der Anteil der Kristallisationsdehnung εkr wird durch die Volumenschwindung auf Grund der
Kristallisation bestimmt [81]. Der Grad der Schwindung αkr wird als das Verha¨ltnis aus aktueller
Volumenschwindung V kr und der maximal mo¨glichen Volumenschwindung V krmax definiert:
V kr = αkrV krmax (2.28)
Maximale und aktuelle Volumenschwindung lassen sich mit Hilfe der spezifischen Volumina des
vollsta¨ndig amorphen νa(ϑ), vollsta¨ndig kristallinen νc(ϑ) und des vom Kristallisationsgrad α
abha¨ngigen Materials,ν(α, ϑ), schreiben:
V krmax(ϑ) =
νa(ϑ)− νc(ϑ)
νa(ϑ)
= 1−
ρa(ϑ)
ρc(ϑ)
(2.29)
und
V kr(ϑ, α) =
νa(ϑ)− ν(α, ϑ)
νa(ϑ)
(2.30)
Durch Einsetzen von (2.25), (2.29) und (2.30) in (2.28) la¨sst sich ein Zusammenhang zwischen
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dem Kristallisationsgrad α und dem Schwindungsgrad αkr herstellen:
αkr(ϑ) =
α
α+ (1− α) · ρa(ϑ)ρc(ϑ)
(2.31)
In der Regel gilt in Na¨herung [81]:
αkr
α
= 1 (2.32)
Unter Annahme einer isotropen Schwindung gilt fu¨r die inkrementelle Volumenschwindungsdeh-
nung [81]:
∆εkr = (1 +∆V kr)
1
3 − 1 (2.33)
Mit den Gleichungen (2.28) und (2.32) wird (2.33) zu:
∆εkr = (1 +∆αV krmax)
1
3 − 1 (2.34)
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2.5 Methode der finiten Elemente
Physikalischen Probleme, wie die Wa¨rmetransportvorga¨nge innerhalb der Baukammer beim
Laser-Sintern, werden durch Differentialgleichungen unter Vorgabe von Rand- und Anfangs-
bedingungen beschrieben. Dabei ist es im Allgemeinen so, dass analytische Lo¨sungen nicht be-
rechenbar sind. Es existieren jedoch verschiedene Ansa¨tze wie die Methode der finiten Elemente
(FEM), die auch in dieser Arbeit genutzt wurde, um die Lo¨sung zu approximieren [84]. Die
Grundidee hinter FEM liegt in der Diskretisierung des zu untersuchenden Ko¨rpers in eine end-
liche Anzahl kleiner Teilgebiete (siehe Abbildung 2.5), die finiten Elemente [85]. Innerhalb der
Elemente werden Ansatzfunktionen genutzt, um das Problem lokal zu approximieren und die
numerische Lo¨sung an diskreten Stellen (Knoten) unter Vorgabe von U¨bergangsbedingungen zwi-
schen den Elementen zu berechnen [86]. Dadurch wird das kontinuierliche Problem in ein lineares
Gleichungssystem u¨berfu¨hrt, dessen Lo¨sung eine Approximation der tatsa¨chlichen Lo¨sung ist.
Ausfu¨hrlichere Erla¨uterungen der Methode finden sich in der Literatur, beispielsweise [44, 87].
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Funktionsweise der finiten Elemente Methode
Die in Abbildung 2.5 dargestellte starke Formulierung des Problems la¨sst sich wie folgt schreiben
[87]:
∇˜Tσ + b = 0 (2.35)
wobei:
σ =


σxx
σyy
σzz
σxy
σxz
σyz


; ∇˜T =


∂
∂x 0 0
∂
∂y
∂
∂z 0
0 ∂∂y 0
∂
∂x 0
∂
∂z
0 0 ∂∂z 0
∂
∂x 0

 ; b = ρk =


bx
by
bz

 (2.36)
Die Gleichung 2.35 wird mit einem beliebigen Gewichtsvektor v multipliziert und durch Anwen-
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dung des Satzes von Green-Gauß in folgende Darstellung u¨berfu¨hrt:
∫
V
(∇˜v)TσdV =
∫
S
vT tdS +
∫
V
vTbdV (2.37)
mit
t = σn =


σxxnx + σxyny + σxznz
σyxnx + σyyny + σyznz
σzxnx + σzyny + σzznz

 (2.38)
Die Darstellung in der Gleichung 2.37 wird als schwache Formulierung bezeichnet.
Die gesuchte Lo¨sung u des Problems soll nun durch die folgende Form approximiert werden:
u =Na (2.39)
Dabei istN der Vektor der Formfunktionen, wobei jedes Element genauso viele Formfunktionen
Ne wie Knoten besitzt. Die Formfunktion, die zum Knoten Ne
i
des Elementes geho¨rt, muss
folgende wichtige Bedingung erfu¨llen:
Ne
i
=

1 im Knoten i0 in allen u¨brigen Knoten (2.40)
Nach dem Galerkin-Ansatz wird fu¨r die Gewichtsfunktion ebenfalls die Formfunktion genutzt:
v =Nc (2.41)
mit einer beliebigen Vektor c, woraus folgt:
∇˜v = ∇˜Nc = Bc (2.42)
Durch Einsetzen von (2.42) in (2.37) ergibt sich:
∫
V
BTσdV =
∫
S
NT tdS +
∫
V
NTbdV (2.43)
Unter der Annahme elastischen Verhaltens gilt fu¨r den Zusammenhang von Spannung und Deh-
nung nach Gleichung (2.23):
σ =D(ε− ε0) (2.44)
mit den Anfangsdehnungen ε0.
Durch Darstellung von
ε = ∇˜u = ∇˜(Na) = Ba (2.45)
geht (2.43) in
(
∫
V
BTDBdV )a =
∫
S
NT tdS +
∫
V
NTbdV +
∫
V
BTDε0dV (2.46)
u¨ber. Die Gleichung (2.46) la¨sst sich unter der Betrachtung der Summanden der rechten Seite
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in kompakter Form zusammengefasst schreiben:
Ka = fb + fl + f0 = f (2.47)
mit der Steifigkeitsmatrix
K =
∫
V
BTDBdV, (2.48)
dem Vektor der Anfangsdehnungen
f0 =
∫
V
BTDε0dV, (2.49)
dem Lastvektor
fl =
∫
V
NTbdV (2.50)
und dem Randvektor
fb =
∫
S
NT tdS, (2.51)
der von den spezifische Randbedingungen des Problems abha¨ngt. In den Gleichungen (2.46) und
(2.47) sind das Volumen V und der Rand S auf das gesamte Gebiet bezogen. Fu¨r einzelne finite
Elemente mit dem Volumen Ve und dem Rand Se wird Gleichung (2.47) zu
Keae = f e (2.52)
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Kapitel 3
Stand der Forschung
Im Folgenden wird ein U¨berblick u¨ber den Stand der Forschung zur simulationsbasierten Ana-
lyse der Verzugsentstehung im Laser-Sintern gegeben. Da die meisten Modellierungsansa¨tze aus
dem Bereich des Laserstrahlschmelzens von Metallen stammen, werden zuna¨chst einige Modelle
dieser Technologie vorgestellt. Fu¨r das Laser-Sintern wird zusa¨tzlich ein U¨berblick u¨ber bisherige
Arbeiten zur Analyse des Temperaturfelds und der Materialeigenschaften gegeben. Da diese Ar-
beit makroskopische Effekte fokussiert, wird auf Ansa¨tze zur Analyse von Vorga¨ngen auf Ebene
der Moleku¨lverbindungen oder Mikrostrukturen nicht weiter eingegangen.
3.1 Prozessmodellierung des Laserstrahlschmelzens von Metal-
len
Entstehung von Eigenspannungen und Verzug
In der Literatur werden zwei Mechanismen der Verzugsentstehung beim Laserstrahlschmelzen
von Metallen beschrieben [15]. Der erste Beitrag wird durch den Temperature Gradient Me-
chanism (TGA) hervorgerufen, der auf Grund hoher thermischer Gradienten an der Oberfla¨che
durch die thermische Einwirkung des Lasers entsteht. Bedingt durch die hohe Temperatur sinken
E-Modul und Fließgrenze ab; gleichzeitig wird die thermische Ausdehnung des Materials an der
Oberfla¨che durch die unterliegenden, ku¨hleren Bereiche an der Ausdehnung gehindert, so dass
eine Stauchung des Materials, die beim U¨berschreiten der Fließgrenze plastisch wird, entsteht.
Wa¨hrend der folgenden Abku¨hlung fu¨hrt die thermische Dehnung zu einer Zugspannung im zu-
vor geschmolzenen Bereich. In den angrenzenden Bereichen, die plastisch verformt worden sind
kommt es dann zur Entstehung von Druckspannungen.
Der zweite Mechanismus, der fu¨r die Entstehung von Eigenspannungen verantwortlich ist, wird
durch die Volumena¨nderung der abku¨hlenden obersten Schicht hervorgerufen, so dass die Wir-
kung auf einer gro¨ßeren Skala stattfindet. Auf Grund der hohen Wa¨rmeleitfa¨higkeit von Metallen
ku¨hlt die umgeschmolzene, oberste Schicht schnell ab, wobei die thermische Kontraktion durch
die unterliegende, bereits erstarrte Schicht eingeschra¨nkt wird. In Folge kommt es zur Entste-
hung von hohen Zugspannungen an der Oberfla¨che. Nach dem Prozess wird das Bauteil von
der Bodenplatte abgetrennt und es nimmt eine Form dem neuen mechanischen Gleichgewicht
entsprechend an.
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Kleinskalige thermische Ansa¨tze
Zur Analyse der thermischen Vorga¨nge beim Laserstrahlschmelzen von Metallen wurden kleins-
kalige Ansa¨tze in zwei [88] und drei Dimensionen [89, 90] entwickelt. Dabei wurden vielfach
effektive Volumenquellen genutzt [89, 91, 90], wobei die Anzahl der betrachteten Laserpfade
bei diesen Modellen limitiert bleibt. Aufbauend auf diesen Ansa¨tzen wurden zur Analyse der
thermischen Vorga¨nge auf gro¨ßeren Skalen, Techniken wie element birth and death [92] und die
Aufteilung von Laserpfaden in Laser-positions Punkte [93] genutzt. Die Verwendung von CFD-
Methoden kann die Abbildungsdetaillierung der Vorga¨nge in der Wechselwirkungszone von Laser
und Pulver zwar erho¨hen, es sind jedoch starke Reduzierungen der Modellgro¨ße hinsichtlich Re-
chenzeit notwendig [94, 95].
Makroskopische Verzugsberechnung durch nicht-lineare FEM-Berechnungen
Auf der Ebene transienter Berechnungen makroskopischer Effekte wurden verschiedene Ansa¨tze
zur Prozesssimulation und Vorhersage von Eigenspannungen und Verzug entwickelt, die im Hin-
blick auf die langen Rechenzeiten von thermomechanischen Berechnungen [96] verschiedene Ab-
strahierungen des Prozesses beno¨tigen. Dazu za¨hlen unter anderem die Zusammenfassung von
mehreren Prozess-Schichten zu einer Elementschicht [96, 97, 98] und die Vernachla¨ssigung von
einzelnen Scanpfaden durch die gleichzeitige Belichtung gesamter Schichten [98]. Weitere Ansa¨tze
sind die Zusammenfassung von Scanpfaden zur Belichtung von Teilfla¨chen [16] und die geome-
trieabha¨ngige Zuordnung des Wa¨rmeeintrages basierend auf einer Filigranita¨tsbewertung des
Bauteils [99]. Der gewa¨hlte Abstrahierungsgrad des Wa¨rmeeintrages sollte dabei von den Anfor-
derungen hinsichtlich Genauigkeit und verfu¨gbarer Zeit des Anwenders der Simulation abha¨ngen
[100].
Schnelle Ansa¨tze zur makroskopischen Verzugsberechnung
Eine Weiterentwicklung der bestehenden Modelle in Anlehnung an die Methode des mecha-
nisches Schweißnahta¨quivalents (MSNA¨) [101, 102] wurde mit der Methode des mechanischen
Schichta¨quivalents (MLE) fu¨r das Laserstrahschmelzen entwickelt [22] (siehe Abbildung 3.1). Der
Ansatz entstammt der inherent strain-Methode, welche zur Berechnung von Schweißeigenspan-
nungen langer Na¨hte entwickelt wurde [103, 104] und deren Annahme fu¨r die Eigenspannungs-
entstehung bleibende Dehnungen sind, die nach der Aufhebung mechanischer Randbedingungen
einen Gleichgewichtszustand mit entsprechender Bauteildeformation hervorrufen [105]. In der
Berechnung des Bauteilverzugs beim Laserstrahlschmelzen sieht diese einen inha¨renten Deh-
nungsvektor ε∗ vor, der schichtweise als Kraft auf das Bauteil wirkt und auf den das Material
mit elastischen und plastischen Dehnungen reagiert.
Die grundsa¨tzliche Funktionsweise der MLE-Methode besteht aus der Kopplung von Model-
len u¨ber drei Gro¨ßenordnungen. Auf der kleinsten Ebene, dem Wa¨rmequellen-Modell wird mit
Hilfe von Mikroschliffbildern eine effektive Goldak-Wa¨rmequelle [106] kalibriert. Dabei werden
Konvektion und Wa¨rmestrahlung an der Oberfla¨che in der Simulation fu¨r eine realita¨tsnahe Ab-
bildung beru¨cksichtigt. Im zweiten Modell, dem Hatching Modell wird das Dehnungsfeld einer
Schicht, das auf Grund der Scanstrategie in einer typische Insel der Gro¨ße 5× 5mm2 erzeugt
wird, mit Hilfe einer transienten, thermomechanischen Berechnung ermittelt. Dazu wird aus
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der Volumenquelle des Wa¨rmequelle-Modells ein effektiver Wa¨rmeeintrag abgeleitet, welcher in
einzelne Elemente, die entsprechend der Scanrichtung und -geschwindigkeit aktiviert werden,
eingebracht wird. Analog zum Wa¨rmequellen-Modell werden auch hier Konvektion und Strah-
lung beru¨cksichtigt.
(a) Schweißprozesse (Abbildung aus [101]) (b) Laserstrahlschmelzen
Abbildung 3.1: Ermittlung der prozessbedingten Endformen von Bauteilen beim Schweißen mit
Hilfe des mechanischen Schweißnahta¨quivalentes (links, Abbildung aus [101]) und des mechani-
schen Schichta¨quivalents beim Laserstrahlschmelzen von Metallen (rechts)
Entsprechend dem Umschmelzen des Pulvers durch den Laser werden die Elemente mit effektiven
Pulvereigenschaften aktiviert, wobei Fließgrenze und thermischer Ausdehnungskoeffizient auf
Null gesetzt werden. Da das E-Modul in der mechanischen Berechnung nicht Null sein darf,
wird der Wert auf einen Bruchteil ( 1100) des E-Moduls des Festmaterials gesetzt. Das Ergebnis
dieser Berechnung sind Dehnungswerte in alle drei Raumrichtungen, die bis auf die Randbereiche
der Insel konstant sind, so dass ein inha¨renter Dehnungsvektor abgeleitet werden kann, der als
Eingabe fu¨r die mechanische Berechnung im Schichtmodell genutzt wird (siehe Abbildung 3.2).
Abbildung 3.2: Prinzip des Schichtmodells zur schnellen Berechnung von Verzug ganzer Bauteile
im Laserstrahlschmelzen. Abbildung aus [22].
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Zum Beginn der Schichtberechnung werden zuna¨chst alle Elemente deaktiviert. Diese werden
anschließend schichtweise aktiviert und unter Vorgabe der ermittelten inha¨renten Anfangsdeh-
nungen das mechanische Gleichgewicht berechnet. Nach der letzten Schicht des Bauteils werden
die mechanischen Randbedingungen aufgehoben und so das Ablo¨sen des Bauteils von der Bau-
plattform simuliert. Da es sich bei der Berechnung um eine quasi-stationa¨re mechanische Be-
rechnung handelt, ko¨nnen keine temperaturabha¨ngigen Materialparameter verwendet werden.
Dennoch bietet die Methode die Mo¨glichkeit, in kurzer Zeit den makroskopischen Verzug ganzer
Bauteile zu berechnen [22].
3.2 Stand der Forschung zum Laser-Sintern von Thermoplasten
3.2.1 Temperaturmessung und -simulation im Laser-Sintern
Temperaturmessung
Die Temperaturverteilung auf der Pulverbettoberfla¨che wurde bereits in einigen Untersuchungen
unter anderem mittels Thermografieaufnahmen betrachtet [107, 108, 109, 110]. Allerdings sind
solche Messungen stark von dem experimentellen Aufbau, insbesondere von dem Betrachtungs-
winkel der Kamera, abha¨ngig [110]. Mit Hilfe der Messungen wurden maximale Temperaturun-
terschiede von 7,5 K [109, 110] beziehungsweise 13 - 15 K [107, 108] auf der Pulverbettoberfla¨che
und bis zu 30 K an der a¨ußeren Seite des Heizsystems ermittelt [108, 109, 110]. Punktuelle Mes-
sungen der Temperatur mittels Pyrometer auf der Pulverbettoberfla¨che einer EOS P700 wa¨hrend
einer Kalibrierung konnten die Gro¨ßenordnung der gemessenen Temperaturdifferenzen von 7 K
besta¨tigen [111]. Auf einen Zusammenhang zwischen der Temperaturverteilung in den Heizsy-
stemen und der Pulverbettoberfla¨che wurde jedoch nicht geschlossen, andere Faktoren, wie der
Gasstrom, wurden als mo¨gliche Ursache genannt [112].
Um die Temperaturverteilung im Pulverbett zu erfassen, wurden von Diller et al. [107, 108]
RTD’s (Resistance Temperature Detector) in das Pulverbett eingebracht. Diese zeigten trotz
Vorwa¨rmphase u¨ber Nacht eine Temperaturdifferenz von 25 K im Pulverbett gegenu¨ber der
Oberfla¨chentemperatur. Die geringsten Temperaturen wurden in unmittelbarer Na¨he zur metal-
lischen Bauraumwand gemessen [108]. Josupeit et al. pra¨sentierten einen weiteren Ansatz um
die Temperatur an verschiedenen Stellen im Pulverbett zu ermitteln [113]. Dazu wurden u¨ber
50 Thermoelemente in glasfaserversta¨rkte Kunststoffro¨hren eingebracht, welche vertikal stehend
unterhalb der Bodenplatte der Anlage montiert wurden und durch Lo¨cher in den Bauraum ra-
gen. Messungen der Pulverbetttemperaturen in Abwesenheit von Bauteilen wurden mit einer
Standardabweichung von 2,7 K in 3 Versuchen reproduziert und zur Visualisierung des Tempe-
raturfelds im Bauraum genutzt [113].
Makroskopische thermische Simulation
In einer aufbauenden Studie von Josupeit et al. konnte gezeigt werden, dass Inhomogenita¨ten
der Temperatur, die auf der Pulverbettoberfla¨che existieren, sich nur u¨ber eine begrenzte Zeit
beziehungsweise Bauho¨he im Pulverbett nachverfolgen lassen. Im weiteren Verlauf u¨berwiegt
der Einfluss der Randbedingungen [114]. Mit Hilfe der Messungen wurde ein Simulationsmo-
dell zur Berechnung des Temperaturverlaufes wa¨hrend der Abku¨hlphase entwickelt. Als Para-
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meter zur Minimierung der Differenz zwischen gemessenen und berechneten Werten wurden
der Wa¨rmeu¨bergangskoffizient an den Ra¨ndern der Baukammer und die Leitfa¨higkeit des Pul-
vers genutzt. Die beste U¨bereinstimmung konnte bei der Kombination eines Koeffizienten von
α = 10 W
m2K
und einer Leitfa¨higkeit von λ = 0, 14 WmK erzielt werden [115].
Die Messungen von Diller et al. [107, 108] wurden zur Kalibrierung eines zweidimensionalen fluid-
dynamischen Simulationsmodells (CFD, Computational Fluid Dynamics) des gesamten Bau-
raums genutzt. Dabei wurde insbesondere die Oberfla¨chentemperatur untersucht, verschiedene
Modellierungsansa¨tze der effektiven Pulver-Wa¨rmeleitfa¨higkeit getestet und diese mit Messun-
gen der Wa¨rmeleitfa¨higkeit angepasst. So konnten gute U¨bereinstimmungen von Simulation und
experimenteller Messung der Oberfla¨chentemperatur wa¨hrend des Aufwa¨rmens erzielt werden
[107].
Kleinskalige Simulationsansa¨tze
Insgesamt liegt der Hauptteil bestehender Simulationsansa¨tze jedoch bei der Berechnung des
Temperaturfelds einzelner Laser-Pfade und der damit verbundenen Dichteentwicklung des Ma-
terials. Zu diesem Zweck wurden finite Elemente Modelle insbesondere fu¨r (amorphes) Poly-
carbonat [116, 117, 118, 119] verwendet, aber auch fu¨r kristalline und glasgefu¨llte, kristalline
Werkstoffe weiterentwickelt [120, 121, 122].
3.2.2 Eigenschaften von Polyamid 12
Bestandteil eines validen Simulationsmodells ist die Abbildung des Materialverhaltens wa¨hrend
des Prozesses. Fu¨r einen thermisch sensiblen Prozess wie das Laser-Sintern ist es daher not-
wendig, etwaige Temperaturabha¨ngigkeiten der Materialparameter zu bestimmen. Nachfolgend
sind Studien aufgefu¨hrt, die sich bereits mit Teilbereichen der Eigenschaften von Polyamid 12,
auch unter Prozessbedingungen, bescha¨ftigt haben. Dazu werden sowohl die Eigenschaften des
Pulvers, als auch des generierten Feststoffes, welches in der Schmelze oder erstarrt vorliegen
kann, analysiert.
Wa¨rmeleitfa¨higkeit
Insbesondere die Bestimmung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit λP(ϑ) von Pulverschu¨ttungen stellt ein
zentrales Problem dar, da diese vor allem durch den Kontakt einzelner Pulverpartikel bestimmt
wird [123]. Der Kontakt selber wird durch die Verteilung der Partikel und den Druck, der auf
die Schu¨ttung wirkt, beeinflusst [124].
Eine umfangreiche Analyse der Leitfa¨higkeit von Pulverschu¨ttungen und des Feststoffes aus Du-
raform PA wurde von Yuan et al. durchgefu¨hrt [125], bei der zur Messung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit
die Transient Plane Source- Methode (TPS) eingesetzt wurde. Eine vergleichbare Studie wurde
fu¨r das Material EOS PA2200 publiziert, wobei dort Hitzedraht und Nano-Flash zur Messung
genutzt [120] und mit der Modellierung nach Zehner-Bauer-Schlu¨nder [126] verglichen wurden.
Eine weitere Mo¨glichkeit die Pulverleitfa¨higkeit zu bestimmen, wurde von Josupeit et al. durch
die iterative Anpassung der Leitfa¨higkeit im Berechnungsmodell im Vergleich mit Temperatur-
messungen vorgestellt. Auf Grund der Komplexita¨t dieses Problems konnte dabei jedoch keine
Temperaturabha¨ngigkeit ermittelt werden [115].
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Tabelle 3.1: Studien zur Wa¨rmeleitfa¨higkeit von Polyamid 12
Wa¨rmeleitfa¨higkeit
Material Methode Ergebnis
[115]
Pulver Simulation
λP = 0, 14 WmK(EOS PA2200) Nano-Flash
[120]
Pulver Modellansa¨tze λP(ϑ) = 0, 075... 0, 1 WmK ,
(EOS PA2200) [126, 127] fu¨r 413K ≤ ϑ ≤ 493K
[125]
Pulver
TPS
λP(ϑ) = (0, 047 ϑ453K + 0, 0489
ρ
1,01(g/cm3)
(Duraform PA) +0, 0349) WmK , fu¨r 313 K ≤ ϑ ≤ 443K
[125]
Feststoff
TPS
λFk(ϑ) = 0, 22 ... 0, 3 WmK ,
(Duraform PA) fu¨r 313K ≤ ϑ ≤ 443K
[128]
Feststoff / Pulver Hitzedraht λ(ϑ) = (0, 078 +
(
0,23
4+10
(20−0,12 ϑ
◦C
)
)
) WmK
(EOS PA2200) Nano-Flash fu¨r 0 ◦C ≤ ϑ ≤ 250 ◦C
Dichte
Auch die Dichten von Pulverschu¨ttungen und dem generierten Material wurden analysiert, wobei
die Ergebnisse differenziert betrachtet werden mu¨ssen, da Prozessparameter, wie die Energie-
Dichte, die Schichtho¨he und die Orientierung des Bauteils einen Einfluss auf die Bauteildichte
ausu¨ben [129]. Die Dichte von gesintertem PA 2200 liegt etwa bei 1 g
cm3
[130, 131] und die
einer losen Pulverschu¨ttung ca bei 0, 4 g
cm3
[130, 132]. Temperaturabha¨ngige Untersuchungen
der Dichte bei Abku¨hlung aus der Schmelze konnten eine gesamte Reduzierung des spezifischen
Volumens um 11, 5 Prozent mit einem Kristallisationsanteil von 4, 4 Prozent [133] aufzeigen. Aus
den pvT-Daten von Rietzel [57] kann eine gesamte Abnahme von 8 − 9% abgescha¨tzt werden.
Die Daten [57] wurden von Amado et al. [56] zur Berechnung temperaturabha¨ngiger Funktionen
fu¨r die Dichten ρFa, ρFk der amorphen und kristallinen Phase genutzt.
Tabelle 3.2: Studien zur Dichte von Polyamid 12
Dichte
Material Methode Ergebnis
[130]
Pulver Messung von Masse
ρP = 0, 411 ... 0, 441 g
cm3(EOS PA2200) und Volumen
[132]
Pulver Messung von Masse
ρP = 0, 43 ... 0, 44 g
cm3(EOS PA2200) und Volumen
[130]
Feststoff
Archimedische Waage ρFk = 0, 9907 ... 1, 0208 g
cm3(EOS PA2200)
[131]
Feststoff
N/A ρFk = 0, 959 g
cm3(EOS PA2200)
[56]
Feststoff pvT-Daten [57] ρFa(ϑ) = (0, 961− 0, 00061 ϑK)
g
m3
(EOS PA2200) ρFk(ϑ) = (1, 01− 0, 00061 ϑK)
g
m3
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Spezifische Wa¨rmekapazita¨t
Eine Methode zur Bestimmung der spezifischen Wa¨rmekapazita¨t eines Materials ist die Dy-
namische Differenzenkalorimetrie (DSC) [134]. Drexler et al. nutzen eine analytische Funktion
um gemessene, temperaturabha¨ngige Werte von PA 2200 zu modellieren [120]. Punktuelle Mes-
sungen mit vergleichbaren Ergebnissen wurden von Josupeit et al. [115] und Amado et al. [56]
durchgefu¨hrt.
Tabelle 3.3: Studien zur Wa¨rmekapazita¨t von Polyamid 12
Spezifische Wa¨rmekapazita¨t
Material Methode Ergebnis
[115] DSC
10 ◦C 2, 36 JgK
Feststoff 25 ◦C 2, 4 JgK
(EOS PA2200) 84 ◦C 3, 08 JgK
200 ◦C 3, 16 JgK
[135]
Pulver / Feststoff
DSC
cp = (2, 65 +
(
109
4( ϑ◦C−184,3)
2+5,97
)
) JgK ,
(EOS PA2200) fu¨r 50 ◦C ≤ ϑ ≤ 225 ◦C
[108]
Feststoff
N/A cFkp = 1, 800
J
gK(Duraform PM Nylon)
[56]
Feststoff
DSC
cFap = (1, 928 + 3, 6 · 10
−6 ϑ
K)
J
gK
(Duraform PA) cFkp = (1, 399 + 9, 1 · 10
−6 ϑ
K)
J
gK
3.2.3 Verzugsentstehung und -simulation beim Laser-Sintern
Entstehung von Verzug beim Laser-Sintern
Bei der Diskussion von bestehenden Prozesslimitierungen werden in der Literatur zur Erla¨ute-
rung der Verzugsentstehung verschiedene Erkla¨rungsansa¨tze genutzt. Es werden sowohl die Ent-
stehung von Eigenspannungen [136, 15] als auch Einflu¨sse durch die Bauraumposition und Tem-
peratur [9] sowie eine zu schnelle Abku¨hlung [14], bei der durch unterschiedliche Bedingun-
gen ungleichma¨ßige Schwindungen und folglich Eigenspannungen entstehen [137, 138], genannt.
Konkretere Gru¨nde fu¨r die Verzugsentstehung bei Verarbeitung teilkristallinen Thermoplasten
werden in der Kristallisation beschrieben [56]. Dieses wird auch bei anderen Kunststoffvera-
beitungsformen wie dem Rotationsguss als Grund gesehen [139, 140, 141, 142]. Dort wird die
Bewegung einer Kristallisationsfront, die damit verbundene Schwindungsdehnung und die asym-
metrische Entstehung von Eigenspannungen dargestellt [139].
Experimentelle Verzugsanalysen
Eine Studie zur Untersuchung des auftretenden Bauteilverzugs in Abha¨ngigkeit der thermischen
Bauraumverha¨ltnisse wurde von Soe [111] durchgefu¨hrt. Als besonders anfa¨llig fu¨r die Ausbil-
dung von Bauteilverzug wurde eine Kastenform-Bauteilgeometrie identifiziert, woraus abgelei-
tet wurde, dass hauptsa¨chlich die Seitenwa¨nde fu¨r den Bauteilverzug verantwortlich sind. Des
Weiteren konnte Soe flache Platten verzugsfrei herstellen, solange die Bauteildicke auf 3-4 mm
beschra¨nkt blieb [111]. Weiterhin wurde beobachetet, dass die Pulverbetttemperatur eine we-
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sentliche Einflussgro¨ße fu¨r den Bauteilverzug darstellt, da bei einer Temperaturreduzierung um
1 K von 175 ◦C auf 174 ◦C eine Verdoppelung der Ho¨he des Bauteilverzugs an dem Probeko¨rper
gemessen wurde. Weiterhin wurde eine Verringerung des Verzugs mit zunehmendem Abstand
von der Bauplattform gemessen [111].
In einer experimentellen Studie von Ren et al. [143] wurde der Einfluss verschiedener Prozesspa-
rameter auf den Verzug von einfachen Probeko¨rpern aus PA12/HDPE untersucht. Insbesondere
der Schichtho¨he wurde ein großer Einfluss auf den Verzug nachgewiesen, da sich bei gleichblei-
benden Laserparametern und steigender Schichtho¨he durch unvollsta¨ndiges Aufschmelzen keine
perfekte Schichtanbindung ausbildet und die Entstehung von Eigenspannungen beeinflusst wird.
Grundsa¨tzlich muss diese Einflussgro¨ße jedoch im Zusammenhang mit den Laserparametern
betrachtet werden, da unvollsta¨ndiges Aufschmelzen durch eine ho¨here Laserenergie korrigiert
werden kann. Des Weiteren hat die nur partiell entstehende Verbindung einen negativen Einfluss
auf die mechanischen Eigenschaften [143].
Ambrosy et al. [144] untersuchten den Bauteilverzug eines Probeko¨rpers aus Polyamid 12, beste-
hend aus einer rechteckigen Grundplatte mit aufgesetzten, kreuzenden Rippen, auf einer DTM
Sinterstation 2500 HS [144]. Zu diesem Zweck wurden 30 Probeko¨rper in fu¨nf Stapeln und sechs
Ebenen flach liegend generiert und der resultierende Verzug taktil bestimmt. Die Analyse hat
sowohl eine Abha¨ngigkeit des Verzugs von der Baukammerposition durch das Vorliegen von mi-
nimalem und maximalem Verzug im hinteren Bereich der Anlage, als auch den unterschiedlichen
Ebenen aufgezeigt. Zur Untersuchung des Einflusses der Entnahmetemperatur auf den Verzug,
wurden in weiteren Prozessen die Bauteile bei 100 ◦C, 80 ◦C und 60 ◦C aus der Anlage entnom-
men und bei Raumtemperatur passiv abgeku¨hlt. Dabei konnten keine signifikanten Unterschiede
sowohl zwischen den einzelnen Entnahmetemperaturen als auch im Vergleich mit Probeko¨rpern,
die im Pulverbett abgeku¨hlt sind, festgestellt werden. Als Gemeinsamkeit aller untersuchten
Prozesse wurde u¨bergreifend beobachtet, dass die Verzugsauspra¨gung eine Ho¨henabha¨ngigkeit
besitzt. So wiesen die Probeko¨per an der Pulverbettoberfla¨che eine Wo¨lbung in Richtung der
Bauplattform auf, wa¨hrend die Probeko¨rper im unteren Teil in Aufbaurichtung geneigt waren.
In einer thermische Simulation des Prozesses konnte dieses Verhalten mit dem Durchschreiten
der Kristallisationsfront durch das Bauteil korreliert werden und als Indiz fu¨r den Bedeutung
der Kristallisation auf den Bauteilverzug analysiert werden.
Ansa¨tze zur Verzugsberechnung
Einer der ersten Ansa¨tze zur Simulation von Verzug am Beispiel von (amorphem) Polycar-
bonat im LS-Verfahren stammt von Dalgarno [145]. Dabei wurde von zwei Mechanismen der
Verzugsentstehung ausgegangen: Auf der einen Seite entsteht Verzug durch Schwindungen im
Sinterprozess und auf der anderen Seite durch thermische Dehnungen, die aus dem Pulverauftrag
auf die zuletzt belichtete Schicht resultieren. Der Verzug wurde an einer 90 × 26mm2 großen
und 50 schichthohen Platte untersucht, bei welcher der Verzug in Form des Hochbiegen der
Eckkanten auftrat. In dem zweidimensionalen Simulationsansatz, bestehend aus 10 Schichten,
wurde elastisches Materialverhalten angenommen und element-schichtweise thermischen Deh-
nungen eingebracht. Die von Dalgarno [145] entwickelten Ansa¨tze wurden von Jamal weiterent-
wickelt [146, 147], wobei durch die Erweiterung des Materialmodells durch Einbeziehung von
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Viskoelastizita¨t eine genauere Berechnung des Verzugs erzielt werden konnte. Eine Sensitivita¨ts-
analyse konnte eine Reihe von Parametern aufzeigen, die besonders wichtig fu¨r die Entstehung
bzw. Reduzierung von Verzug sind. Dazu za¨hlen thermische Ausdehnungskoeffizienten, E-Modul,
Vorwa¨rmtemperatur und Bauraumtemperatur.
Ein ku¨rzlich vorgestellter Ansatz lieferte Hinweise auf den Zusammenhang von Kristallisations-
grad und Bauteilverzug beim Laser-Sintern von teilkristallinen Thermoplasten [148]. Es wur-
de ein Maxwell-Modell zur Beschreibung des viskoelastischen Materialverhaltens unter Beru¨ck-
sichtigung der Kristallisation basierend auf einem Ansatz zur U¨berlagerung von Temperatur,
Zeit und Kristallisationsgrad [149] entwickelt. Kalibriert wurde das Modell mit Hilfe von DSC-
Messungen zur Beschreibung der Kristallisationskinetik [56] und rheologischen Messungen. Das
zweidimensionale Modell wurde genutzt, um den entstehenden Verzug bei der Generierung eini-
ger Schichten zu berechnen. Validiert wurde das Modell mit Hilfe der Messung der Auslenkung
des Bauteils wa¨hrend des Prozesses, welche mit einer Kamera direkt aufgezeichnet wurde. Als
wichtiges Ergebnis konnte der Zusammenhang zwischen Auslenkung und Kristallisationsgrad
ermittelt werden. So wurde beobachtet, dass der Verzug erst ab einem gewissen Schwellenwert
der Kristallisation (α ≥ 0, 5) ausgebildet wurde. Limitiert wird der Ansatz jedoch durch die
beno¨tigte Berechnungszeit von einigen Tagen [150].
Materialmodellierung
Bezu¨glich der Beschreibung des mechanischen Materialverhaltens wurden in den genannten Si-
mulationsmodellen und daru¨ber hinaus verschiedene Ansa¨tze entwickelt. Kunststoffe, aber auch
Metalle bei ho¨heren Temperaturen reagieren zuna¨chst mit einer elastischen Antwort auf eine ein-
tretende Kraft, erfahren jedoch anschließend eine zeitabha¨ngige Dehnungszunahme (Kriechen).
Im Fall einer konstanten Dehnung baut sich die anfa¨ngliche Spannung mit der Zeit ab. Mate-
rialien, welche dieses Verhalten zeigen werden als viskoelastisch bezeichnet, da sie viskoses und
elastisches Verhalten kombinieren. Im Falle linearer Viskoelastizita¨t kann der Zusammenhang
zwischen der Spannung σ und der Dehnung ε durch
ε(t) =
∫ t
−∞
J(t− t′)σ˙(t′)dt′ (3.1)
beziehungsweise
σ(t) =
∫ t
−∞
G(t− t′)ε˙(t′)dt′ (3.2)
mit dem linearen Relaxationsmodul G(t) und der Kriech-Kompilanz J(t) ausgedru¨ckt werden,
die miteinander verknu¨pft sind [151]:
∫ t
0
J(t− t′)G(t′)dt′ = t (3.3)
Die Gleichungen (3.1) und (3.2) werden als Boltzmann Superpositionsprinzip bezeichnet, nach
dem im Fall linearer Viskoelastizita¨t das aktuelle Materialverhalten eine Funktion der Vorge-
schichte des Materials ist [152].
Zur Modellierung von viskoelastischem Materialverhalten werden ha¨ufig einfache Modelle aus
Federn und Da¨mpfungselementen, die unterschiedlich verbunden sind, herangezogen (siehe Ab-
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bildung 3.3).
Abbildung 3.3: Einfaches Maxwell-Element zur Beschreibung von viskoelastischem Verhalten
Im Allgemeinen sind solche einfachen Modelle jedoch nicht in der Lage viskoelastisches Verhal-
ten von realen Materialien korrekt zu beschreiben. Aus diesem Grund werden die beschriebenen
Ansa¨tze ha¨ufig durch Reihen- bzw. Parallelschaltung von mehreren Einzelelementen verallgemei-
nert, so dass die Relaxation durch ein Spektrum ausgedru¨ckt wird [153]. Das Relaxationsmodul
G(t) kann diskretisiert im Falle eines verallgemeinerten Maxwell-Elementes geschrieben werden
als [154]:
G(t) = Ge +
N∑
i=1
gi e
−t
τi (3.4)
Darin sind die τi die Relaxationszeiten der Einzelelemente, die mit den Faktoren gi gewich-
tet werden. Das Gleichgewichtsmodul Ge ist Null fu¨r viskoelastische Fluide und endlich fu¨r
Festko¨rper.
Eine Mo¨glichkeit das Relaxationsmodul zu ermitteln, ist die Durchfu¨hrung von Kriech- und
Spannungsrelaxierungsversuchen, die Aufschluss u¨ber das zeitliche Verhalten von Materialien
auf der Gro¨ßenordnung einiger Sekunden bis hinzu vielen Wochen liefern ko¨nnen [155]. Ha¨ufig ist
jedoch das Verhalten auf wesentlich ku¨rzeren Zeiten von Interesse. In diesen Fa¨llen werden dyna-
mische Experimente (z.B. Platte-Platte-Rheometrie [48]) vorgezogen, in denen ein sinusfo¨rmiger
Kraftverlauf auf das Material angewendet wird, das sich zwischen zwei Platten befindet. Dabei
wird die Kraft gemessen, die durch das Material von der einen auf die andere Platte u¨bertragen
wird und das komplexe Schubmodul G∗ = G′ + iG′′ bestimmt. Im Falle eines verallgemeinerten
Maxwell-Modells lassen sich das Speichermodul G′ und das Verlustmodul G′′ wie folgt darstellen
[47]:
G′(ω) =
N∑
i
gi
(ωτi).
2
1 + (ωτi)2
(3.5)
und
G′′(ω) =
N∑
i
gi
(ωτi)
1 + (ωτi)2
(3.6)
Bei bekanntem Verlauf der dynamischen Gro¨ßen in Abha¨ngigkeit von der Frequenz kann folglich
das Relaxationsmodul G(t) aus Gleichung 3.4 abgeleitet werden [151].
Fu¨r amorphes Polycarbonat wurde sowohl elastisches Materialverhalten angenommen [145], als
auch viskoelastische Eigenschaften mit einem Maxwell-Modell modelliert [146]. Zur Beschrei-
bung der Zeit-Temperatur-U¨berlagerung mechanischer Eigenschaften von linear-viskoelastischen
Materialien werden ha¨ufig die Ansa¨tze nach Williams-Landel-Ferry [156] und Arrhenius [157]
verwendet. Bei der Modellierung des Verhaltens von teilkristallinen Thermoplasten kommt neben
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der Temperatur der Kristallisationsgrad hinzu, der die mechanischen Eigenschaften beeinflusst,
so dass das E-Modul eine Funktion der Zeit, Temperatur und des Kristallisationgrades ist [139].
Wa¨hrend der Abku¨hlung verfestigt sich das Material und das Verhalten a¨ndert sich von dem
einer Flu¨ssigkeit zu dem eines Festko¨rpers [158]. Ein verallgemeinertes Maxwell-Modell la¨sst
sich dann, wie von Amado et al. [148] genutzt und auf Arbeiten von Eom et al. [149] basierend,
schreiben als
G(t, α) =
N∑
i
gi(α)e
−
t
τi(α) (3.7)
Ein pragmatischer Ansatz zur Modellierung von viskoelastischem Verhalten unter Beru¨cksichti-
gung der Kristallisation, der in Simulationsansa¨tzen genutzt wurde, ist die Definition einer Ver-
festigungsschwelle des Kristallistallisationsgrades αS , ab der das Material als elastisch angesehen
werden kann [139, 159]. Dazu mu¨ssen die rheologischen Eigenschaften ermittelt und dem Kri-
stallisationsgrad zugeordnet werden, wobei auch durch die beiden Messmethoden Abweichungen
in die Auswertung einfließen ko¨nnen [158] und gro¨ßere Schwankungen bezu¨glich eines Schwel-
lenwertes der Kristallisation ab dem Spannungen gemessen wurde [139, 160, 161, 162, 163]. Eine
ausfu¨hrliche Diskussion und Analyse verschiedener Arbeiten bezu¨glich kritischer Kristallisations-
grade von teilkristallinen Thermoplasten wurde von Lamberti et al. gegeben [158]. Dort wurden
auch verschiedene Modelle zur Beschreibung des Zusammenhangs von Kristallisationsgrad und
normierter rheologischer Funktion Γ = ηcη0 , mit der Viskosita¨t des kristallisierenden Materials
ηc und der Schmelze η0, diskutiert [158]. Der Kernpunkt der Argumentation von De Santis et
al. [159] fu¨r die Wahl des Schwellenwertes liegt in dem Einfluss der Spannungsrelaxation, wel-
che nicht stattfindet, wenn die relevante Prozesszeit klein ist im Vergleich zur Relaxationszeit.
Durch eine Analyse von verfu¨gbaren Daten [164], konnte ein Schwellenwert von αS = 0, 95 be-
stimmt werden, der die beste U¨bereinstimmung des berechneten Verzugs mit experimentellen
Messungen lieferte.
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Zielsetzung der Arbeit
Die Analyse des Standes der Forschung zeigt, dass die Verzugsentstehung beim Laser-Sintern
von teilkristallinen Thermoplasten und die Modellierung dessen bisweilen nur wenig untersucht
worden ist. Die existierenden Simulationsansa¨tze im Laser-Sintern konzentrieren sich zumeist
auf kleinskalige, thermische Berechnungen [116, 117, 118, 119, 120, 121, 122]. Anders als im
Bereich des Laserstrahlschmelzens von Metallen gibt es nur wenige Ansa¨tze zur makroskopi-
schen Modellierung des Verzugsverhaltens, wobei diese auf die Berechnung weniger Schichten an
einfachen Geometrien beschra¨nkt bleiben [146, 148, 150]. Zudem wurden Erkla¨rungen fu¨r den
Prozessverzug mit Hilfe von Gemeinsamkeiten mit dem Laserstrahlschmelzen gegeben [15].
Auf Seiten der Materialuntersuchungen wurde intensiv die Auswirkung verschiedener Prozes-
sparameter auf die Materialeigenschaften thematisiert [29, 32, 35, 37, 129, 25]. Einige Arbeiten
haben zudem temperaturabha¨ngige Eigenschaften analysiert [125, 120, 57, 56]. Da die gemes-
senen Materialkennwerte jedoch vom Feuchtigkeitsgehalt des Pulvers [165], den Herstellungspa-
rametern [129], dem Mischungsverha¨ltnis von altem und neuem Pulver [166], der thermischen
Vorgeschichte [167, 168] oder dem Ausgangspulver [25] abha¨ngen, ist keine konsistente Adap-
tion von Materialparametern mo¨glich. Daher sind sowohl im Bereich der eigentlichen Modell-
entwicklung, als auch der Materialcharakterisierung und Materialmodellierung wissenschaftliche
Arbeiten notwendig, um ein valides Simulationsmodell zur Verzugsberechnung zu entwickeln.
Aus bestehenden Simulationsansa¨tzen des Laserstrahlschmelzens von Metallen wird deutlich,
dass ein wichtiger Aspekt bei der Modellentwicklung die Rechenzeit ist, die bei großen Bau-
teilen sehr schnell in unakzeptable Ho¨hen steigen kann [96]. Ein ideales Modell wu¨rde aus der
Abbildung einzelner Pulverpartikel [169], ihre Verteilung durch einen Auftragsmechanismus und
die Berechnung aller Scan-Pfade bestehen. Allerdings sind diese Ansa¨tze weder auf reale Bauteile
auf Grund der zu beno¨tigenden Rechenzeit u¨bertragbar, noch zweckvoll, da die zu beobachtenden
Effekte makroskopischer Natur sind. Auch die direkte, thermomechanische Berechnung ganzer
Bauteile unter Beru¨cksichtigung der Laser-Pfade ist nicht durchfu¨hrbar [170]. Nur ein Ansatz,
der in kurzen Zeiten in der Lage ist, Aussagen u¨ber den Effekt von Prozesseinstellungen zu lie-
fern, kann in einem dynamischen Feld wie der additiven Fertigung angewendet werden. Folglich
mu¨ssen geeignete Methoden entwickelt werden, um die Berechnung auf relevanten Effekte zu
reduzieren.
Einen vielversprechenden Ansatz zur Umsetzung dessen, bietet die MLE-Methode in der schnel-
len Verzugsberechnung fu¨r das Laserstrahlschmelzen [22]. Basierend auf Definition eines, durch
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die Scanstrategie beeinflussten, Vektors mit Anfangsdehnungen in der jeweils obersten Schicht
eines finite Elemente Modells, wird die Prozessmodellierung auf einen Haupteffekt reduziert.
Auf Grund der Unterschiede zwischen dem Laser-Sintern von Kunststoffen und dem Laser-
strahlschmelzen von Metallen, die insbesondere in der Temperaturfu¨hrung und dem Material-
verhalten bestehen, ist eine direkte Anwendung der Methode im Laser-Sintern nicht mo¨glich.
Die Hauptannahme in der Methode des mechanisches Schichta¨quivalents ist die Entstehung von
Dehnungen in der obersten, abku¨hlenden Schicht. Beim Laser-Sintern wird das Material jedoch
bis kurz unterhalb seiner Schmelztemperatur geheizt, so dass nur geringe Dehnungen wa¨hrend
des Schichtauftrages zu erwarten sind. Des Weiteren erfahren teilkristalline Thermoplaste bei der
Erstarrung einen Phasenu¨bergang, dessen zeitliche Entwicklung vom Temperaturverlauf abha¨ngt
und das mechanische Materialverhalten beeinflusst.
Das Ziel dieser Arbeit wird daher wie folgt definiert:
Es soll eine Methode zur FEM-Berechnung des prozessbedingten Bauteilverzugs beim Laser-
Sintern von teilkristallinen Thermoplasten am Beispiel von Polyamid 12 entwickelt werden.
Dieses soll den, fu¨r den Verzug hauptverantwortlichen, Einfluss des ungleichma¨ßigen Kristallisa-
tionsverhaltens, welches durch anlagenspezifische, thermische Randbedingungen bedingt wird,
abbilden. Um die zu beno¨tigende Berechnungsdauer mo¨glichst gering zu halten, mu¨ssen dazu
effiziente Ansa¨tze zur Modellierung des Prozesses und des Materialverhaltens entwickelt werden.
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Experimentelle Prozessanalysen
Die in dieser Arbeit beschriebenen experimentellen Arbeiten zum Laser-Sintern wurden im Rah-
men des Projektes
”
Simulationsbasierte Untersuchung von Bauteilverzug beim Laser-Sintern von
Kunststoffen zur Entwicklung von prozesstechnischen Reduzierungsmaßnahmen“an der Univer-
sita¨t Duisburg-Essen durchgefu¨hrt [171]. Fu¨r die Untersuchungen wurden 2 unterschiedliche
Anlagen genutzt, eine modifizierte DTM Sinterstation 2500 HS und eine EOS P100, wobei die
Hauptuntersuchungen auf der DTM Sinterstation 2500 HS durchgefu¨hrt wurden. Die Anlage ist
mit einem High-Speed-Upgrade der Firma LSS (LSS Laser-Sinter-Service GmbH) ausgestattet
und besitzt einen 70 W CO2-Laser. Zusa¨tzlich beeinhaltet die Anlage ein Advanced Temperature
Guiding (ATG) System, das aus einen Multizonenheizer mit optimierter Temperatureinstellung
und einer Beha¨lterheizung aus 15 separierten Heizkreisen besteht. [144, 171, 172]
Die Grundfla¨che der Baukammer betra¨gt 380× 320 mm2.
Fu¨r die Herstellung der genutzten Probeko¨rper und auch alle sonstigen Untersuchungen wurde
ein Polyamid 12 der Firma EOS (EOS GmbH) mit der Bezeichung PA 2200 unter einem Mi-
schungsverha¨ltnis von 50 Prozent verwendet. Die Laser-Leistung belief sich auf 50 W fu¨r die
Fu¨llbelichtung, beziehungsweise 5 W fu¨r die Kontur. Die Scangeschwindigkeit betrug bis zu
10000 mms bei einem Spurabstand von 0,2 mm und einer Schichtho¨he von 0,1 mm [144].
5.1 Verzugsanalyse
Zur Untersuchung der Einflu¨sse verschiedener Prozesseinflussgro¨ßen auf den Verzug, wurde der
in Abbildung 5.1 dargestellte Probeko¨rper (Ho¨he = 10 mm) unter Vorgabe variierender Randbe-
dingungen bei gleichen Prozessparametern isoliert generiert. Die Spezifikationen der vera¨nder-
ten Randbedingungen in den einzelnen Prozessen sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Der
erste Prozess wurde als Referenzprozess mit ga¨ngigen Einstellungen genutzt. Dabei betrugen
die Ho¨hen der Aufheizschicht und der Abku¨hlphase 10 und 4 mm bei Temperaturen von 130 ◦C
im Mantel, 150 ◦C in der Bodenplatte und 171 ◦C auf der Pulverbettoberfla¨che. Im zweiten
Prozess wurde die Temperatur der Bodenplatte um 10 Kelvin gesenkt. Im dritten Prozess wur-
de die Temperatur wieder auf 150 ◦C erho¨ht und gleichzeitig die Ho¨he der Abku¨hlschicht an
der Oberfla¨che auf 7 mm verla¨ngert. Im letzten Prozess erfolgte keine Aufbringung von Pulver
oberhalb der letzten Bauteilschicht, so dass die Abku¨hlung unmittelbar nach der Sinterphase
einsetzen konnte. Der Probeko¨rper wurde jeweils mittig, flach liegend im Bauraum platziert.
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Tabelle 5.1: Prozesseinstellungen fu¨r die isolierte Generierung von Verzugsproben
Prozessnummer Ho¨he Abku¨hlschicht / mm TBauplattform/(◦C)
1 4 150
2 4 140
3 7 150
4 0 150
5.2 Temperaturmessungen
Zur Aufzeichnung der Temperatur stehen in der DTM Sinterstation 2500 HS am Lehrstuhl fu¨r
Fertigungstechnik an der Universita¨t Duisburg-Essen im Vergleich zu anderen Anlagen weitere
Mo¨glichkeiten bereit [171]. Neben der punktuellen Temperaturmessung an der Oberfla¨che mit-
tels Pyrometer, wurden Thermoelemente in die Bauplattform und die Mantelheizung integriert.
Zusa¨tzlich wurde im Rahmen des Projektes eine Einlegevorrichtung konstruiert, mit der un-
mittelbar nach dem Prozess manuell Thermoelemente in den Pulverkuchen eingebracht werden
ko¨nnen und so der Temperaturverlauf im Pulverbett punktuell aufgezeichnet werden konnte [171]
(siehe obere Abbildung von 5.1). In den Untersuchungen wurden 8 Thermoelemente wa¨hrend
der Abku¨hlphase des Referenzprozesses eingebracht. Die entsprechende Nummerierung und An-
ordnung ist im unteren Teil der Abbildung 5.1 dargestellt. Die Thermoelemente TH01, TH04,
TH05 und TH08 befanden sich auf halber Bauteilho¨he, TH02 und TH07 auf Ho¨he der ersten
Bauteilschicht und TH03 und TH06 auf Ho¨he der letzten Bauteilschicht. [172]
Abbildung 5.1: Einlegevorrichtung zur Platzierung von Thermoelementen im Pulverkuchen
(oben, Abbildung aus [171]) und Platzierung und Nummerierung der Thermoelemente in der
Umgebung des Probeko¨rpers (unten, Abbildung aus [172])
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5.3 Ergebnisse
Anlagentemperaturen
Unterkapitel geku¨rzt, Umfang: 2 Seiten
Pulverbetttemperaturen
In Abbildung 5.2 sind die gemessenen Temperaturverla¨ufe von vier Messpunkten im Pulverbett
des ersten Prozesses dargestellt [172].
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Abbildung 5.2: Gemessene Prozesstemperaturen im Pulverbett wa¨hrend der Abku¨hlphase. Ab-
bildung aus [172].
Die maximale Abku¨hlrate im Pulverbett wird im Vergleich zu den Oberfla¨chen leicht verzo¨gert
erreicht. Die Rate von TH05 liegt zuna¨chst bei etwa 0, 4 Kmin und erreicht das Maximum nach ca
2500 Sekunden mit 0, 7 Kmin . Danach sinkt sie bis zum Ende der Abku¨hlphase kontinuierlich auf
0, 1 Kmin ab. Die Verla¨ufe an TH08 und TH02 sind vergleichbar, sie unterscheiden sich nur in der
Ho¨he der zeitlich begrenzten, maximalen Abku¨hlrate (TH08: 0, 8 Kmin , TH02: 0, 65
K
min). [172]
Der Verlauf an TH03 weicht, trotz der Na¨he zu TH02, von dessen wa¨hrend der Anfangsphase
der Abku¨hlung sta¨rker ab. Die ho¨chste Abku¨hlrate ist zum Beginn mit 0, 9 Kmin zu verzeichnen,
erreicht nach 800 Sekunden ein lokales Minimum bei 0, 6 Kmin , nach 2000 Sekunden ein lokales
Maximum bei 0, 8 Kmin und verringert sich von dort analog zu den anderen Messpunkten konti-
nuierlich auf 0, 1 Kmin . An dem, zu TH03 punktsymmetrisch positionierten Element TH06 erfolgt
der Ratenverlauf analog zu den u¨brigen Messpunkten, so dass von einer Messabweichung bei
TH03 ausgegangen werden kann. In der Gesamtbetrachtung aller Messkurven wird die Abku¨hl-
rate im Pulverbett nicht gro¨ßer als 1 Kmin [172]. Abbildung 5.3 skizziert den typischen Verlauf
der Abku¨hlrate im Pulverbett.
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Abbildung 5.3: Typischer Verlauf der Abku¨hlrate im Pulverbett in der Abku¨hlphase. Abbildung
in Anlehnung an [171, 172].
Bauteilverzug
In Abbildung 5.5 sind die gemessenen Verzu¨ge in Aufbaurichtung der Probeko¨rper dargestellt,
die mittels Makroskop (VR-3000 Makroskop, Keyence) unter Vorgabe einer rechteckigen Fla¨che
in der Bauteilmitte als Referenzebene bestimmt wurden (siehe Abbildung 5.4).
Abbildung 5.4: Definition des Bauteilverzugs
Dabei ist die obere Bauteilseite in den Versuchen 1, 3 und 4 konkav gekru¨mmt, nur in Prozess
2 neigen die Arme des Kreuzes in Richtung Pulverbettoberfla¨che. Der Verzug des Referenzpro-
zesses 1 liegt bei ca 330 µm, Prozess 3 weist einen verringerten Verzug um ≈ 50 Prozent (ca.
170 µm) auf. Der ho¨chste Verzug mit etwa 650 µm wird in Prozess 4 gemessen. Prozess 2 hat
einen, in der Ho¨he mit Prozess 1 vergleichbaren, Verzug von 300 µm hervorgerufen.
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Abbildung 5.5: Gemessener Bauteilverzug der Probeko¨rper in Aufbaurichtung
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Materialmodell
Im folgenden Abschnitt werden die Materialanalysen, die zur Entwicklung des Materialmodells
von Polyamid 12 durchgefu¨hrt wurden, erla¨utert. Da die Messung der Materialparameter durch
Pru¨feinrichtungen durchgefu¨hrt wurden, werden im Folgenden nur kurz die angewendeten Messme-
thoden beschrieben. Die Ergebnisse der DSC-Messungen zur Analyse der Kristallisationskinetik
[173, 174], die Einflu¨sse der Temperatur auf die Zugeigenschaften [175], die rheologischen Unter-
suchungen [176] und Wa¨rmeleitfa¨higkeit und spezifische Wa¨rmekapazita¨t [173] sind bereits zu
Teilen publiziert. Eine Auflistung der Einrichtungen, die mit den Messungen beauftragt worden
sind, findet sich im Anhang.
Zur Erho¨hung der Reproduzierbarkeit wurde das Pulver fu¨r die pvT-Messungen, die Wa¨rme-
leitfa¨higkeitsbestimmung mittels Hitzedraht und die rheologischen Untersuchungen u¨ber Nacht
bei ≈ 85 ◦C getrocknet.
6.1 Methoden
Spezifisches Volumen und thermische Ausdehnung
Die Entwicklung der Dichte wa¨hrend der Abku¨hlung aus der Schmelze wurde durch die Aufnah-
me von pvT-Diagrammen [177] analysiert. Die Messungen wurden mittels pVT100 (Hersteller:
SWO Polmyertechnik) im Temperaturbereich von 250 ◦C bis 30 ◦C, abku¨hlend bei vier verschie-
denen Dru¨cken (200 bar, 300 bar, 400 bar, 500 bar) und drei Abku¨hlraten (2, 5 Kmin , 5
K
min , 10
K
min)
gemessen und auf ein bar extrapoliert.
Zusa¨tzlich wurde der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient mit Hilfe einer thermisch - me-
chanischen Analyse (TMA, Netzsch TMA 202) im Bereich von 20− 170 ◦C analysiert. Bei diesem
Messprinzip wird die La¨ngena¨nderung ∆L eines Probeko¨rpers mit einem Stempel, der mit einer
geringen Last gegen eine Probe (hier 6, 3 × 6, 3 × 8mm3) dru¨ckt bei einer langsamen Tem-
peraturerho¨hung, gemessen. Der Probeko¨rper wurde dreifach dem Heizzyklus unterworfen und
die Bestimmung wa¨hrend der zweiten und dritten Messung durchgefu¨hrt.
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Kristallisation
Die Kristallisationskinetik wurde mittels dynamischer Differenzerkalorimetrie bestimmt. Dabei
wird der Differenzenwa¨rmestrom Φ zwischen dem zu untersuchenden Material und einer bekann-
ten Referenzprobe, die beide dem gleichem Temperaturprofil unterliegen, gemessen. Eine gute
U¨bersicht u¨ber die Methodik wurde beispielsweise von Hoohne [134] gegeben.
Wa¨hrend der Messungen wurden die Proben einem vorgegebenem Temperaturzyklus in Anleh-
nung an [56, 57] unterworfen. Zuna¨chst wurden die Proben von 25 ◦C auf 120 ◦C geheizt, wo
die Temperatur fu¨r 15 Minuten beibehalten wurde. Anschließend wurde die Temperatur auf
174 ◦C erho¨ht und fu¨r 2 Minuten gehalten. Die nachfolgende schnelle Aufschmelzung des Mate-
rials erfolgte mit einer Geschwindigkeit von 40 Kmin auf 240
◦C. Im Anschluss wurde die Probe
mit einer Rate von 40 Kmin bis zum Erreichen der isothermen Haltetemperatur abgeku¨hlt. Im
nicht-isothermen Fall erfolgte ebenfalls eine Ku¨hlung auf 174 ◦C, die mit der entsprechenden
Abku¨hlgeschwindigkeit auf Raumtemperatur fortgesetzt wurde. Isotherme Messungen wurden
bei ϑ = 158, 160, 162, 164, 166 und 168 ◦C und nicht-isotherme Messungen bei Abku¨hlraten
von dϑdt = 5, 2, 5, 0, 5 und 0, 1
K
min durchgefu¨hrt. Die Messungen wurden auf einem Mettler-
Toledo DSC 1/700 (Mettler-Toledo AG, Schwerzenbach, Schweiz) durchgefu¨hrt und die Daten
im Endo-up Modus aufgezeichnet. [174]
Wa¨rmeleitfa¨higkeit
Die Wa¨rmeleitfa¨higkeit des Feststoffes wurde mittels der Flash-Methode [178] und der Hitze-
drahtmethode gemessen [179]. Das Grundprinzip der Flash-Methode ist folgendes: Eine Probe
der Dicke d wird einseitig einem starken Lichtpuls ausgesetzt. Die Temperaturerho¨hung auf
der Ru¨ckseite der Probe, die durch die Ausbreitung der Wa¨rme in der Probe erfolgt, wird mit
einem Infrarotdetektor aufgenommen. Mit Hilfe der Zeit t 1
2
, welche die Wa¨rmefront zur Diffusi-
on durch die Probe beno¨tigt, kann auf die Temperaturleitfa¨higkeit a des Materials geschlossen
werden [180].
a = 0, 1388 d2/t 1
2
(6.1)
Bei bekannter Wa¨rmekapazita¨t und Dichte la¨sst sich die Wa¨rmeleitfa¨higkeit als Produkt be-
rechnen
λ = a · ρ · cp (6.2)
Fu¨r die Messungen wurde ein Sandwich aus einer flachen, quadratische Platte des generierten
Materials und zwei Aluminum-Pla¨ttchen auf 160 ◦C erwa¨rmt und beidseitig und leichtem Druck
fu¨r 30 Minuten im Ofen belassen. Dieses Vorgehen wurde gewa¨hlt, um ein mo¨gliches Abfließen
des Polymers bei erreichen des Schmelzbereiches zu verhindern. Zur Kontrolle, ob die Herstellung
der Sandwich-Proben und die Aluminium-Pla¨ttchen einen Einfluss auf die Messungen haben,
wurde zusa¨tzlich im Bereich geringerer Temperaturen Messungen an freitragenden PA12 Proben
vorgenommen. Diese wurden auf Grund ihrer teilweisen Transparenz mit einer 0, 5 µm dicken
Goldschicht besputtert.
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Abbildung 6.1: Sandwich-Probe zur Bestimmung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit
Die spezifische Wa¨rmekapazita¨t wurde mittels DSC (Messgera¨t: Perkin Elmer Diamond) bei
einer Aufheizrate von 10 Kmin im Bereich von 10− 250
◦C gemessen. Die Probenmasse betrug
20 mg.
Zusa¨tzlich zu den Flash-Messungen an den Pla¨ttchen-Proben aus PA12 wurde die Leitfa¨higkeit
mittels Hitzedrahtmethode (Gera¨t: pvT 100, Hersteller: Thermo Electron GmbH) gemessen.
Bei dieser Methode wird angenommen, dass sich eine unendlich lange und du¨nne, linienfo¨rmige
Wa¨rmequelle in einem unendlich ausgedehnten Material befindet. Die Wa¨rme wird in einem
Heizdraht erzeugt, durch den kurzzeitig elektrischer Strom fließt und die zu einer Temperatur-
erho¨hung in dem umgebendem Material fu¨hrt. Bei der Messmethode ist es grundsa¨tzlich auch
mo¨glich, durch einen Stempel eine Kraft auf das zu untersuchende Material auszuu¨ben, um den
Einfluss von erho¨htem Druck zu analysieren. Fu¨r die Messung wurde der Messfinger, in den
Heizdraht und Thermoelement integriert sind, in die Schmelze eingebracht, das Material unter
einem Druck von 20 MPa auf die Messtemperaturen abgeku¨hlt und die Wa¨rmeleitfa¨higkeit nach
Gleichung 6.3 bestimmt [181].
λ =
C Q˙
4 π
ln(t2/t1)
ϑ2 − ϑ1
(6.3)
Darin ist Q˙ die Wa¨rmezufuhr je La¨nge und ϑ die gemessene Temperatur an den Zeitpunkten t1
und t2. Die Konstante C wird durch die Messung an einer Probe mit bekannter Wa¨rmeleitfa¨hig-
keit bestimmt.
Rheologische Eigenschaften
Zur Abscha¨tzung des Einflusses der Kristallisation auf die mechanischen Eigenschaften wurden
rheologische Messungen (parallele Platten, Rheometer AR 2000, TA Instruments) durchgefu¨hrt.
Dazu wurde analog zu den DSC-Messungen ein Temperaturprofil mit einer finalen Abku¨hlungs-
rate von 0, 1 Kmin vorgegeben und bei einer Frequenz von ω= 1
rad
s Speicher -und Verlustmodul
in drei Messungen aufgenommen.
Im Fall eines linear viskoelastischen Materials folgt die Dehnung der Spannung mit einer Pha-
senverschiebung δ.
ε = ε0 sin(ωt) (6.4)
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σ = σ0 sin(ωt+ δ) (6.5)
Fu¨r das das komplexe Schubmodul folgt daraus:
G∗ =
σ
ε
=
σ0e
iδ
ε0
=
σ0
ε0
(cos δ + i sin δ) = G′ + iG′′ (6.6)
Die Anteile G′ und G′′ bezeichnen das Speicher- und Verlustmodul. Fu¨r den Verlustwinkel δ gilt:
tan δ =
G′′
G′
(6.7)
Speicher- und Verlustmodul sind Kenngro¨ßen fu¨r den dissipativen Anteil und den u¨bertragenen
Anteil der Energie. Bei kleinen Phasenverschiebungen wird dementsprechend nur wenig Energie
fu¨r innere Scheerbewegungen aufgewendet und das Material verha¨lt sich elastisch. [46]
Zugeigenschaften
Zur Bestimmung der temperaturabha¨ngigen Kurzzeiteigenschaften wurden Zugproben mittels
Laser-Sintern generiert und Zugversuche nach DIN EN ISO 527-2 auf einer Zwick 250N5A
durchgefu¨hrt. Sa¨mtliche Proben wurde in der x-y-Ebene liegend gefertigt. Die Dehnung bis
0, 25 Prozent wurde mittels Extensometer (La¨nge 25 mm, Breite 10 mm) gemessen. Um die
Temperaturabha¨ngigkeit zu untersuchen, wurden die Zugversuche in einer Klimakammer bei
sieben Temperaturen zwischen 20 ◦C und 140 ◦C an je fu¨nf Proben durchgefu¨hrt. Die Pru¨fung
wurde begonnen, nachdem die Temperatur, die mittels aufgebrachter Thermoelemente auf der
Probenoberseite gemessen wurde, fu¨r mindestens fu¨nf Minuten bei der Zieltemperatur lag. Zur
Messung des E-Moduls und Bestimmung der Querkontratktionszahl wurde eine Geschwindigkeit
von 1 mmmin verwendet. Anschließend wurde das Extensometer entfernt, die Geschwindigkeit auf
50 mmmin erho¨ht und die Proben bis zum Bruch gemessen. [175]
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6.2 Ergebnisse
6.2.1 Spezifisches Volumen und thermische Ausdehnung
Spezifisches Volumen
Die Ergebnisse der pvT-Messungen bei einem bar Druck sind in Abbildung 6.2 dargestellt.
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Abbildung 6.2: Gemessenes spezifisches Volumen im Bereich von 250 ◦C bis 30 ◦C bei drei
Abku¨hlraten und einem bar Druck
Aus dem Diagramm ist zu erkennen, dass das spezifische Volumen mit sinkender Tempera-
tur abnimmt. Bei etwa 150 ◦C tritt eine Kristallisationsstufe auf, welche sich mit steigender
Ku¨hlgeschwindigkeit zu niedrigeren Temperaturen verschiebt. Um den Einfluss der Abku¨hlra-
te auf die gesamte Schwindung zu untersuchen ist nachfolgend (Abbildung 6.3) die Differenz
∆ν = ν − ν0(ϑ = 250
◦C) dargestellt:
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Abbildung 6.3: Normiertes spezifisches Volumen bei drei Abku¨hlraten und einem bar Druck
Die gesamte Schwindung Smax = ν
0
−ν(ϑ=30◦C)
ν0
, die Kristallisationsschwindung zwischen dem
Anfangs- und Endpunkt der Kristallisation Sk = (ν
kr 0
−νkr e)
νkr 0
und die lineare Schwindung im
kristallinen Bereich Sth = ν
kr e
−ν(ϑ=30◦C)
νkr 0
sind in Tabelle 6.1 ausgewertet.
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Tabelle 6.1: A¨nderung des spezifischen Volumens bei Abku¨hlung aus der Schmelze
Rate / ( Kmin) 2, 5 5 10
Smax 0,16 0,15 0,12
Sk 0,031 0,033 0,024
Sth 0,076 0,077 0,047
Aus den Daten wird deutlich, dass die Abku¨hlrate die A¨nderung des spezifischen Volumens
beeinflusst. Die Steigungen der Messungen bei 10 Kmin und 5
K
min im amorphen Bereich weichen
von der bei 2, 5 Kmin um 20 und 12 Prozent ab. Im kristallinen Bereich liegen die Abweichungen
bei 49 und 6 Prozent. Die thermische und kristallisationsbedingte Volumenschwindung sind
bei den geringeren Abku¨hlraten jedoch prinzipiell gleich, so dass die Existenz einer kritischen
Abku¨hlgeschwindigkeit gefolgert werden kann, unterhalb derer es keine relevante Abha¨ngigkeit
der spezifischen Volumena¨nderung durch die Abku¨hlrate gibt. Fu¨r die weitere Modellierung
wird die maximal mo¨gliche Volumenschwindung durch die Kristallisation V krmax=Sk wie folgt
genutzt:
V krmax = 0, 033 (6.8)
Unter Vernachla¨ssigung des Verlaufes bei 10 Kmin im kristallinen Bereich, la¨sst sich die tempera-
turabha¨ngige Dichte des teilkristallinen und des amorphen Materials im Bereich 30 ◦C ≤ ϑ ≤
250 ◦C ermitteln:
ρFk(ϑ) = 1, 0377
g
cm3
− 6, 83 · 10−4
g
cm3
ϑ
◦C
(6.9)
ρFa(ϑ) = 0, 9899g
g
cm3
− 5, 55 · 10−4
g
cm3
ϑ
◦C
(6.10)
Die Dichte des Pulvers wurde aus der Literatur [132] entnommen und zu
ρP = 0, 4
g
cm3
(6.11)
abgescha¨tzt.
Thermische Ausdehnung
Aus der Steigung des spezifischen Volumens im kristallinen Bereich kann zusa¨tzlich der Volu-
menausdehnungskoeffizient γ = 3αth abgescha¨tzt werden.
γ =
1
ν0
∂ν
∂ϑ
= 6, 8 · 10−4
1
K
(6.12)
Das Ergebnis der TMA-Messung zeigt keinen konstanten Wert des linearen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten, sondern eine leichte Zunahme mit steigender Temperatur. Im Bereich
von 25− 30 ◦C wurde ein Wert von αth = 112 · 10−6 1K und zwischen 60
◦C und 100 ◦C von
αth = 161 · 10−6 1K bestimmt. Der durch die pvT-Messungen ermittelte Wert liegt oberhalb
beider Werte bei αth = 227 · 10−6 1K . Basierend auf den Ergebnissen wird im Folgenden ein
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konstanter Wert von
αth = 140 · 10−6
1
K
(6.13)
angenommen. Wie aus den pvT-Daten ersichtlich ist, la¨sst sich zwar eine Stufe im Bereich
der Kristallisation erkennen, welche den U¨bergang von der amorphen zur teilkristallinen Phase
wiedergibt, die zeitliche Auflo¨sung der Daten la¨sst jedoch keine weiteren Schlu¨sse auf die Kri-
stallisationskinetik selber zu. Diese wurde daher mit Hilfe von DSC Messungen analysiert und
ist im nachfolgenden Abschnitt beschrieben.
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6.2.2 Kristallisationskinetik
In Abbildung 6.4 sind die gemessenen Wa¨rmestro¨me bei isothermer Kristallisation dargestellt.
Mit zunehmender Temperatur nimmt der Betrag des maximalen Wa¨rmeflusses ab und das Ma-
ximum wird zu spa¨teren Zeiten verschoben. Die Gesamtzeiten fu¨r den Ablauf der Kristallisation
variieren zwischen 5 Minuten bei 158 ◦C und 100 Minuten bei 168 ◦C.
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Abbildung 6.4: Gemessener Wa¨rmestrom bei isothermer Kristallisation. Abbildung in Anlehnung
an [174].
In Abbildung 6.5 sind die Verla¨ufe des Wa¨rmestroms wa¨hrend der nicht-isothermen Experimente
dargestellt. Vergleichbar mit den isothermen Messungen, fu¨hrt eine langsamere Abku¨hlung zur
Abnahme des maximalen Wa¨rmestroms und verschiebt den Zeitpunkt des maximalen Wa¨rme-
stroms auf eine ho¨here Temperatur. Grundsa¨tzlich ist die maximale Amplitude des Wa¨rmestro-
mes wa¨hrend der nicht-isothermen Messungen ho¨her als bei den isothermen. Bei einer Abku¨hlrate
von 0, 1 Kmin dauert die Kristallisation etwa 80 Minuten.
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Abbildung 6.5: Gemessener Wa¨rmestrom bei nicht-isothermer Kristallisation. Abbildung in An-
lehnung an [174].
Auswertung
Bei der Analyse eines Phasenu¨bergangs wie der Kristallisation existieren verschiedene Parame-
ter, die das Ergebnis beeinflussen ko¨nnen. Von besonderer Bedeutung sind insbesondere der
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Reaktionsanfang, das Reaktionsende und die virtuelle Basislinie im Bereich dazwischen, die zur
Berechnung des Wa¨rmestroms beno¨tigt wird. Diese Basislinie ist das Signal, das gemessen wer-
den wu¨rde, wenn keine Reaktion stattfinden wu¨rde.
Bestimmung von Kristallisationsanfang und -ende
Reaktionsanfang und Reaktionsende werden als die Punkte bestimmt, in denen das Signal von
einer interpolierten Gesamtbasislinie, die in denen Bereichen ohne Phasenu¨bergang vorliegt, ab-
weicht bzw. zu ihr zuru¨ckkehrt. Im Umkehrschluss bedeutet dieses wiederum, dass diese beiden
Punkte von der interpolierten Basislinie und damit beispielsweise von der zur Berechnung ge-
nutzten Anzahl an Datenpunkten abha¨ngen [182]. Typischerweise werden diese Punkte manuell
bzw. durch visuelle Inspektion des Signals bestimmt. Dieses Vorgehen kann jedoch zu Abwei-
chungen fu¨hren, die durch die subjektive Einscha¨tzung der auswertenden Person entstehen [183].
Die Hauptherausforderung fu¨r einen Algorithmus zur Bestimmung des Kristallisationsanfanges
t0 und -endes te ist die Funktionsfa¨higkeit bei unterschiedlichen Signalsta¨rken, wie es bei den
vorliegenden Daten der Fall ist. Auf der einen Seite du¨rfen die Punkte fu¨r schwache Signale bei
hohen Temperaturen nicht unterscha¨tzt werden, auf der anderen Seite sollte bei kurzen, starken
Signalen, die bei niedrigeren Temperaturen gegeben sind, das Ende nicht u¨berscha¨tzt werden.
Der zur Bestimmung entwickelte Algorithmus sieht wie folgt aus:
Zuna¨chst wird die zeitliche A¨nderung ∆Φ des gemessenen Wa¨rmestroms Φ berechnet, die nach
dem Phasenu¨bergang einen konstanten Wert annimmt. Im Folgenden wird die Differenz Φdiff
von ∆Φ und dem Mittelwert ∆¯Φ = 1n
∑n=t2
i=t1
∆Φi fu¨r t2 > t1 und t1 ≫ te′ berechnet. Dabei ist
te′ eine Scha¨tzung des Endpunktes. Als Endpunkt der Kristallisation wird dann der Zeitpunkt
ermittelt, ab dem Φdiff einen Schwellenwert von ǫ = 0, 01(max(Φdiff)) unterschreitet. Dazu wird,
beginnend bei t = t(max(Φdiff)), iterativ vorgegangen:
falls Φdiff > ǫ : t→ t+ 1sonst te = t (6.14)
Sind Anfang- und Endpunkt der Kristallisation bekannt, werden Basislinie und Kristallisations-
grad simultan ermittelt.
α(t) =
∫ t
t0
[Φ(t)−B(t)]dt∫ te
t0
[Φ(t)−B(t)]dt
(6.15)
Die Basislinie wird wie folgt berechnet
B(t) = (1− α(t))T˜0(t) + αT˜e(t) (6.16)
Dabei sind T˜0(t) = a0+m0 · t und T˜e(t) = ae+me · t die Tangenten im Anfangs- und Endpunkt
t0 und te der Kristallisation.
Die genaue Betrachtung der Daten zeigt, dass bei 158, 160, 162 und 164 ◦C eine geringe Abwei-
chung zwischen der Ho¨he des Wa¨rmeflusses vor und nach der Kristallisation liegt. Diese ist darauf
zuru¨ckzufu¨hren, dass die Kristallisation bereits wa¨hrend der Abku¨hlung auf die Zieltemperatur
eingesetzt hat [182]. Da die Abweichungen jedoch weniger als fu¨nf Prozent der maximalen Dif-
ferenz zwischen Wa¨rmestrom-Maximum und der Basislinie betragen, wurde der Anfangspunkt
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manuell auf das lokale Maximum des Wa¨rmestroms gesetzt. Aus diesem Grund ist die Tangente
in den entsprechenden Startpunkten eine horizontale Linie. Bei 166 ◦C und 168 ◦C existiert ein
kurzer Bereich zwischen dem Einsetzen der Kristallisation und dem Ende des Ausgleichwa¨rme-
stroms, der beim U¨bergang in die isotherme Haltephase entsteht, an dessen Ende manuell der
Anfangspunkt der Kristallisation gesetzt wurde. Im Gegensatz zu der isothermen Kristallisation
hat sich bei den nicht-isothermen Experimenten fu¨r alle Abku¨hlraten eine eindeutige Basislinie
vor dem Einsetzen der Kristallisation ausgebildet, so dass auch der Anfangspunkt mit dem Al-
gorithmus (in negative Zeitrichtung iterierend) berechnet werden konnte.
Die iterative Berechnung der Basislinie und des Kristallisationsgrades wurde solange durch-
gefu¨hrt, bis die maximale A¨nderung von B(t) kleiner als 10−11 betrug.
Das Integral im Nenner von Gleichung (2.7) ergibt die gesamte Kristallisationswa¨rme, dessen
Mittelwert u¨ber die isothermen Messungen
Hc = (45, 92± 2, 2)
J
g
(6.17)
ergibt. In Abbildung 6.6 ist ein Beispiel des resultierenden Differenzensignals und der Schwel-
lenwertlinie dargestellt.
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Abbildung 6.6: Beispiel fu¨r Differenzen-Wa¨rmestrom und Schwellenwertlinie
Ermittlung der Avrami-Parameter
Zur Berechnung der Parameter n und k(ϑ) nach Gleichung (2.11) fu¨r das Avrami-Modell muss
die entsprechende Geradengleichung der linearisierten Daten abgescha¨tzt werden. Dabei wurde
eine gute Linearisierung in einem Bereich von 3 bis 95 Prozent (R2 > 0, 99) [57] und 30 bis 70
Prozent [79] erhalten. Eine andere Mo¨glichkeit wurde in der Vorgabe eines Bestimmheitsmaßes
von R2 > 0, 9990, das von der Linearisierung erzielt werden muss gesehen, wodurch jedoch auch
der Kristallisationsbereich fu¨r die Interpolation auf 0, 03 ≤ α ≤ 0, 2 beschra¨nkt wurde [182].
Basierend auf diesen Vorarbeiten wurde wie folgt vorgegangen: Zuna¨chst wurde die Ausgleichs-
rechnung in einem Intervall um α = 0, 5 durchgefu¨hrt. Die einbezogene Datenmenge wurde dann
zuna¨chst am unteren Ende und danach am oberen Ende um Datenpunkte vergro¨ßert, solange
R2 > 0, 995. Um die Beeinflussung durch Abweichungen bei geringen Kristallisationswerten zu
verhindern wurde der untere Bereich bei α = 0, 03 begrenzt. Mit diesem Vorgehen konnten
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Linearisierungen fu¨r Kristallisationswerte im Bereich 0, 03 ≤ α ≤ 0, 96 erreicht werden. In Ab-
bildung 6.7 sind die linearisierten Auftragungen nach Gleichung 2.11 und die Ausgleichsgeraden
dargestellt.
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Abbildung 6.7: Linearisierung der Kristallisationsverla¨ufe entsprechend Gleichung (2.11). Abbil-
dung in Anlehnung an [174].
Die ermittelten Werte der Avrami-Exponenten n, der Avrami-Raten k und der Halbkristallisa-
tionszeiten t 1
2
sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst.
Tabelle 6.2: Auswertung der isothermen DSC-Messungen: Avrami-Exponent, Avrami-Rate und
Halbkristallisationszeit
Temperatur / (◦C) n k t 1
2
/s
158 2,5 2, 00 · 10−6 136
160 2,7 2, 510 · 10−7 226
162 2,9 1, 302 · 10−8 408
164 3,0 1, 325 · 10−9 738
166 2,6 3, 086 · 10−9 1267
168 2,8 8, 502 · 10−11 2553
In Abbildung 6.8 sind die zeitlichen Verla¨ufe der experimentell ermittelten und mit dem Avrami-
Modell berechneten Kristallisationsverla¨ufe dargestellt. Die Kurven zeigen dem hohen Determi-
nationskoeffizienten entsprechend eine gute U¨bereinstimmung.
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Abbildung 6.8: Vergleich von gemessenem und mit dem Avrami-Modell berechnetem Verlauf der
Kristallisation. Abbildung in Anlehnung an [174].
Bestimmung der Parameter fu¨r das Nakamura-Modell
Zur Kalibrierung des Nakamura-Models wurden die isothermen Halbkristallisationszeiten ge-
nutzt, um die Parameter K0 und KG nach Gleichung 2.15 zu berechnen. Fu¨r die Regressi-
onsrechnung wurden die Materialkennwerte ϑG und ϑ0 aus den Messdaten zu ϑG = 60
◦C und
ϑ0 = 190
◦C abgescha¨tzt. Die Daten sind nach der linearsierten Form von Gleichung (2.15) in
Abbildung 6.9 dargestellt, die zugeho¨rigen Parameter betragen: KG = 109540 und K0 = 8811.
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Abbildung 6.9: Linearisierte Darstellung zur Bestimmung von K0 und KG. Abbildung in Anleh-
nung an [174].
Zur Verdeutlichung der Gu¨te des Modells in Bezug auf die gemessenen Daten ist in der Ab-
bildung 6.10 die aus den Messdaten berechnete Halbkristallisationszeit und die entsprechende
Modellvorhersage dargestellt. Abbildung 6.11 zeigt die zugeho¨rige modellierte und die aus den
Messdaten ermittelte Rate.
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Abbildung 6.10: Berechnete und durch Mes-
sung ermittelte Halbkristallisationszeit. Abbil-
dung in Anlehnung an [174].
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Abbildung 6.11: Berechnete und durch Mes-
sung ermittelte Nakamura-Rate. Abbildung in
Anlehnung an [174].
Entsprechend der hohen Gu¨te (R2 = 0, 998) der Linearisierung zur Berechnung von K0 und
KG in Abbildung 6.9 ko¨nnen die ermittelten Halbkristallisationszeiten und die Raten mit guter
U¨bereinstimmung durch den Hoffmann-Lauritzen-Ansatz beschrieben.
Vergleich von Experiment und Modellierungsergebnis
In den folgenden Abbildungen (6.13 und 6.12) sind die berechneten Verla¨ufe der isothermen und
der nicht-isothermen Kristallisation zusammen mit den Messkurven dargestellt. Zur Berechnung
wurde der Avrami Exponent auf den Mittelwert von n¯ = 2, 8 gesetzt und die Temperaturverla¨ufe
entsprechend den Messungen vorgegeben.
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Abbildung 6.12: Gemessene und mit dem Nakamura-Modell berechnete isotherme Kristallisation.
Abbildung in Anlehnung an [174].
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Abbildung 6.13: Gemessene und mit dem Nakamura-Modell berechnete nicht-isotherme Kristal-
lisation. Abbildung in Anlehnung an [174].
Fazit
Die Modellierung der nicht-isothermen Kristallisationskurven zeigt insgesamt eine hohe U¨ber-
einstimmung mit den Messergebnissen, so dass zur weiteren Betrachtung des Kristallisations-
verhaltens im Laser-Sinter-Prozess das Modell von Nakamura genutzt werden kann.
Grundsa¨tzlich ist zu beru¨cksichtigen, dass die Kalibrierung nur an einem kleinen Temperatur-
bereich durchgefu¨hrt wurde. Es ist davon auszugehen, dass die Kristallisation bei niedrigeren
Haltetemperaturen, als den untersuchten, schneller abla¨uft und somit Messfehler, die durch ein-
setzende Kristallisation bei der Abku¨hlung entstehen, nicht mehr vernachla¨ssigt werden ko¨nnen.
An dieser Stelle werden konventionelle DSC-Messungen auf Grund der verha¨ltnisma¨ßig hohen
Tra¨gheit der Messgera¨te nicht weiter nutzbar sein.
Weiterhin ist anzunehmen, dass die ermittelten Werte von K0 und KG von den wahren Werten,
die bei der Analyse des gesamten Temperaturbereiches berechnet werden wu¨rden, abweichen. Da
die Abku¨hlrate im Prozess in der Gro¨ßenordnung von 0, 1 Kmin liegt und der daraus resultierende
Kristallisationstemperatur bei etwa 168 ◦C erfolgt, ko¨nnen gro¨ßere Modellierungsfehler jedoch
ausgeschlossen werden, da die Kristallisationkinetik im Bereich von 158 ◦C− 168 ◦C mit einer
hohen U¨bereinstimmung von Experiment und Simulation untersucht wurde. Allerdings ko¨nnen
Abweichungen in der Kristallisationsrate den U¨bertrag des Modells auf andere Fertigungsver-
fahren mit deutlich ho¨heren Abku¨hlraten erschweren.
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6.2.3 Wa¨rmeleitfa¨higkeit
In Tabelle 6.3 sind die gemessenen Werte der Wa¨rmeleitfa¨higkeitsmessungen zusammengefasst.
Tabelle 6.3: Spezifische Wa¨rmekapazita¨t und Wa¨rmeleitfa¨higkeit von PA12
T/(◦C) cp/(
J
gK)
λ/( WmK) λ/(
W
mK) λ/(
W
mK)
(freitragende Proben) (Sandwich-Proben) (Hitzedraht)
25 1,723 0, 302± 0, 004 0, 304± 0, 017
30 1,777 0, 302± 0, 005 0, 323± 0, 011
40 1,930 0, 316± 0, 004 0, 316± 0, 010 0, 291± 0, 012
60 2,136 0, 314± 0, 005 0, 309± 0, 008 0, 292± 0, 006
80 2,294 0, 310± 0, 005 0, 305± 0, 010 0, 293± 0, 007
100 2,507 0,315 ± 0,004 0,301 ± 0,007 0,298 ± 0,007
120 2,690 0,314 ± 0,004 0,297 ± 0,004 0,300 ± 0,011
140 2,962 0,319 ± 0,004 0,296 ± 0,011 0,302 ± 0,008
160 3,243 0,303 ± 0,003 0,303 ± 0,006
180 0,280 ± 0,003
200 2,806 0,251 ± 0,024 0,284 ± 0,012
220 2,913 0,246 ± 0,011 0,288 ± 0,010
240 0,292 ± 0,007
Beide Messmethoden zeigen, dass die Kristallisation eine stufenartige Erho¨hung der Leitfa¨hig-
keit bewirkt. Bezu¨glich der Aluminiumpla¨ttchen la¨sst sich im Rahmen der Messabweichungen
kein Unterschied zu den freitragenden Proben feststellen. Die ermittelte Wa¨rmeleitfa¨higkeit der
Hitzedrahtmessungen ist im kristallinen Bereich geringfu¨gig gro¨ßer als die der Flash-Methode,
im Bereich der amorphen Phase weist die die Hitzedrahtmethode ho¨here Werte auf, so dass die
kristallisationsbedingte Stufe insgesamt bei der Hitzedrahtmessung weniger stark ausgepra¨gt
ist.
Insgesamt betrachtet la¨sst sich im Rahmen der Messungenauigkeit keine tendenzielle Tempe-
raturabha¨ngigkeit innerhalb des amorphen bzw. kristallinen Bereiches feststellen, so dass die
Wa¨rmeleitfa¨higkeit wie folgt angenommen wird:
λFk = 0, 3
W
mK
(6.18)
λFa = 0, 27
W
mK
(6.19)
Die Wa¨rmeleitfa¨higkeit des Pulvers wurde aus der Literatur herangezogen [135, 120, 125]. Dort
wurden verschiedene Messmethoden diskutiert und erprobt [120] und mit verschiedenen theo-
retischen Modellen, wie der Zehner-Bauer-Schlu¨nder-Gleichung [126] verglichen. Die Wa¨rme-
leitfa¨higkeit des Pulvers wird basierend auf diesen Arbeiten zu
λP = 0, 1
W
mK
(6.20)
abgescha¨tzt. Die spezifische Wa¨rmekapazita¨t des Pulvers wird auf Grund der vernachla¨ssigbaren
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Masse des Gases, welches die Pulverpartikel umgibt, mit der des Bulk-Materials gleichgesetzt
[133].
cPp = c
F
p (6.21)
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6.2.4 Rheologische Eigenschaften
Die Ergebnisse der rheologischen Messung sind in Abbildung 6.14 dargestellt.
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Abbildung 6.14: Speicher- und Verlustmodul (Abku¨hlrate: 0, 1 Kmin , Kreisfrequenz: 1
rad
s )
Die Ergebnisse zeigen, a¨hnlich dem Kristallisationsverlauf, einen sigmoidalen U¨bergang des Spei-
chermoduls, das im Temperaturbereich von 167 ◦C bis 165, 5 ◦C um eine Gro¨ßenordnung zu-
nimmt und das Verlustmodul damit deutlich u¨bersteigt.
Eine ausfu¨hrliche Beschreibung eines Ansatzes, in dem, basierend auf umfangreichen Messun-
gen, die U¨berlagerung von Temperatur, Zeit und Kristallisationsgrad in dem viskoelastischen
Verhalten verknu¨pft wird, wurde von Amado [150] fu¨r icoPP vorgestellt. Ein solches Vorgehen
bedarf jedoch umfangreiche rheologische Messreihen und die Feinjustierung verschiedener Ein-
stellungsparameter der Messgera¨te, was im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefu¨hrt werden
konnte.
Um dennoch einen Zusammenhang des mechanischen Verhaltens mit dem Kristallisationsgrad
abzuscha¨tzen, wurden die Kristallisationsdaten auf die gemessenen Temperaturen der rheolo-
gischen Messung interpoliert und der Verlustwinkel gegen den Kristallisationsgrad aufgetragen
(siehe Abbildung 6.15).
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Abbildung 6.15: Abha¨ngigkeit des Verlustwinkels vom Kristallisationsgrad bei einer Abku¨hlung
von 0, 1 Kmin
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Na¨herungsansatz fu¨r mechanisches Materialverhalten
Die Messergebnisse zeigen, dass der Verlustwinkel bei den Messungen 1 und 2 bis α = 0, 75 nur
schwach abnimmt, danach jedoch ein deutlicher Abfall auftritt und er gegen Null strebt. Das
Ergebnis der dritten Messung weicht davon insofern ab, dass die Reduktion des Verlustwinkels
bei etwa α = 0, 9 einsetzt. Unter Vernachla¨ssigung des Einflusses der Winkelgeschwindigkeit kann
von einem U¨bergang des viskosen / viskoelastischen zum elastischen Materialverhalten durch
das Absinken des Verlustwinkels auf unter 10 ◦ im Bereich von 0, 8 ≤ α ≤ 0, 95 ausgegangen
werden ist.
Basierend auf den Messergebnissen werden, in Anlehnung an bestehende Modelle [159, 139],
zur Beschreibung des mechanisches Materialverhaltens folgende Annahmen, basierend auf der
Existenz einer Verfestigungsschwelle, getroffen (siehe Abbildung 6.16):
1. Die Spannung relaxiert unterhalb eines Schwellenwertes der Kristallisation αS vollsta¨ndig
und instantan.
2. Oberhalb der Schwelle verha¨lt sich das Material elastisch.
Abbildung 6.16: Annahme einer Verfestigungsschwelle als U¨bergangskriterium vom spannungs-
freiem viskosen Zustand der Schmelze zum elastischen Festko¨rper
Es wird folglich angenommen, dass kleine A¨nderungen der Dehnung durch die Volumenschwin-
dung entstehen ko¨nnen, dabei jedoch unterhalb eines Schwellenwertes der Kristallisation keine
Spannungen aufgebaut werden, da diese auf Grund der noch nicht vollsta¨ndig verfestigten Struk-
tur relaxieren beziehungsweise der Beitrag der entstehenden Spannung vernachla¨ssigbar gering
ist. Im Gegenzug dazu ist die Relaxation oberhalb der Schwelle vernachla¨ssigbar, da der elasti-
sche Anteil u¨berwiegt und somit Eigenspannungen entstehen ko¨nnen.
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6.2.5 Mechanische Kurzzeiteigenschaften
In den Abbildungen 6.17 und 6.18 sind die temperaturabha¨ngigen Werte des E-Moduls und der
Querkontraktionszahl dargestellt.
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Abbildung 6.17: Temperaturabha¨ngiges E-Modul von Polyamid 12. Abbildung in Anlehnung an
[175].
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Abbildung 6.18: Temperaturabha¨ngige Querkontraktionszahl von Polyamid 12. Abbildung in
Anlehnung an [175].
Das E-Modul zeigt eine sehr starke Temperaturabha¨ngigkeit. Bei Raumtemperatur betra¨gt es
E = 1762 ± 49MPa. Bei ϑ = 40 ◦C sinkt es auf 57 Prozent des Wertes, bei ϑ = 60 ◦C betra¨gt
der Wert noch etwa 13 dessen. Der gemessene Verlauf la¨sst sich in guter Na¨herung durch ein
Potenzgesetz beschreiben [175]:
E(ϑ) = 2, 83 · 104MPa (
ϑ
◦C
)−0,922 fu¨r 20 ◦C ≤ ϑ ≤ 140 ◦C (6.22)
Die ermittelten Werte der Querkontraktionszahl variieren zwischen 0, 43 und 0, 5, wobei insbe-
sondere die Messungen ab 100 ◦C gro¨ßeren Streuungen unterliegen. Da sich jedoch kein systema-
tischer Zusammenhang von der Temperatur ausmachen la¨sst, wird im Folgenden ein konstanter
Wert von ν = 0, 43 angenommen.
Fu¨r die mechanische Berechnung mu¨ssen auch dem Pulver mechanische Kennwerte zugewiesen
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werden, auch wenn diese keine physikalische Interpretation besitzen. Um eine Beeinflussung des
Bauteils durch etwaige Spannungen im Pulver zu vermeiden, wird dem Pulver ein E-Modul
zugewiesen, das um zwei Gro¨ßenordnungen kleiner ist, als das des Bulk-Materials. [175]
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Kapitel 7
Methode zu schnellen
Verzugsberechnung
Nachfolgend wird die entwickelte Methode zur Verzugsberechnung erla¨utert. Dafu¨r wird im
ersten Teil ein Modell zur Abbildung des thermischen Prozesses entwickelt und validiert. Im
zweiten Teil des Kapitels wird der Ansatz zur Verzugsberechnung beschrieben und die gesamte
Berechnungskette, bestehend aus einer thermischen FEM-Berechnung, deren Analyse und einer
nachfolgenden mechanischen FEM-Berechnung des Verzugs vorgestellt.
7.1 Thermisches Simulationsmodell
Die nachfolgenden Gleichungen in Anlehnung an Amado et al. [56] beschreiben den Wa¨rme-
transport wa¨hrend des Laser-Sinterns
ρ(α, ϑ) cp(α, ϑ)
dϑ
dt
= ∇ · (λ(α) · ∇ϑ) + f (7.1)
Darin sind ρ(α, ϑ), cp(α, ϑ) und λ(α) Dichte, spezifische Wa¨rmekapazita¨t und Wa¨rmeleitfa¨hig-
keit, die von der Temperatur ϑ und dem Kristallisationsgrad α abha¨ngen. Der Quellterm f
setzt sich aus dem Energieeintrag durch den Laser, Oberfla¨cheneintra¨ge durch Strahlung und
Konvektion, Kristallisations- und Schmelzenthalpie zusammen:
f = q˙ls + q˙s k + q˙kr + q˙m (7.2)
q˙s k = q˙Strahlung + q˙Konvektion (7.3)
Zusa¨tzlich werden die Anfangsbedingungen fu¨r die Temperaturen der neu aufgetragenen Schicht
ϑ0Pulver = ϑPulvervorratskammer (7.4)
und die Randbedingen
ϑ(t) = ϑMantel(= 130 ◦C) (7.5)
ϑ(t) = ϑBauplattform(= 150 ◦C) (7.6)
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definiert. Da bei dem Prozess ein 2-Phasen-Gemisch aus Pulver und Feststoff existiert, werden
die Eigenschaften weiter spezifiziert:
ρ(α, ϑ) =

ρ
P(ϑ) in Pulver-Bereichen
ρF(α, ϑ) in umgeschmolzenen Bereichen
(7.7)
cp(α, ϑ) =

c
P
p (ϑ) in Pulver-Bereichen
cFp (α, ϑ) in umgeschmolzenen Bereichen
(7.8)
λ(α) =

λ
P in Pulver-Bereichen
λF(α) in umgeschmolzenen Bereichen
(7.9)
Die Materialeigenschaften des Feststoffes werden als Linearkombination der Eigenschaften des
amorphen und kristallisierten Materials dargestellt:
ρF(α, ϑ) = αρFk(ϑ) + (1− α)ρFa(ϑ) (7.10)
cbF(α, ϑ) = αc
Fk
p (ϑ) + (1− α)c
Fa
p (ϑ) (7.11)
λF(α) = αλFk + (1− α)λFa (7.12)
Dabei bezeichnen die Indizes k und a die Eigenschaften des jeweils vollsta¨ndigen kristallinem
und amorphen Materials.
Der Term q˙ls beschreibt den Energieeintrag an der Oberfla¨che durch den Laser. Wa¨hrend der
Kristallisation wird zusa¨tzlich Kristallisationswa¨rme q˙kr frei [184]:
q˙kr = ρF(α, ϑ)
dα
dt
Hc (7.13)
wobei Hc die gesamte Kristallisationswa¨rme ist. Die latente Wa¨rme H
m, die zum Schmelzen des
Pulvers notwendig ist, betra¨gt etwa Hm = 100 Jg [29, 9]. Sie kann als gleichfo¨rmig freiwerdend im
Temperaturbereich zwischen dem Anfang ϑm0 und dem Ende ϑ
m
e des Schmelzpeaks, der ebenfalls
mit DSC-Messungen analysiert werden, modelliert werden:
q˙m =
1
(ϑm0 − ϑ
m
e )
ρPHm
∂ϑ
∂t
(7.14)
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7.2 Umsetzung des thermischen Simulationsmodells
Die Aspekte der drei Prozessphasen, die das detaillierte thermische Simulationsmodell abbildet,
sind in Abbildung 7.1 dargestellt. Dazu geho¨ren in der Vorheizphase und der Sinterphase die Mo-
dellierung des schichtweisen Aufbaus, der Bauraumbeheizung und der Oberfla¨chenerwa¨rmung.
In der Sinterphase werden diese um den Energieeintrag durch den Laser erga¨nzt, der zu einem
ortsselektivem Aufschmelzen des Pulvers fu¨hrt. Wa¨hrend der Abku¨hlphase, in der die Anla-
ge ausgeschaltet ist, diffundiert die Wa¨rme langsam u¨ber die Ra¨nder der Baukammer, so dass
entsprechende Randbedingungen formuliert werden.
Abbildung 7.1: Notwendige abzubildende Aspekte des thermischen Simulationsmodells
Fu¨r das makroskopische Temperaturfeld haben lokale thermische Effekte, die beim Auf- und
Verschmelzen der Pulverpartikel entstehen, keine Auswirkung, so dass auf eine direkte Abbil-
dung der Pulverpartikel verzichtet werden kann. Bauteil und Pulver werden als Kontinuum mit
effektiven Eigenschaften abgebildet, in dem die Schichtanbindung ideal ist und keine Schichtan-
bindungsfehler, Poren oder vergleichbare Defekte auftreten.
Die Temperaturen der Seitenwa¨nde werden abha¨ngig von dem Anlagentyp eingestellt. Bei kon-
vektiven Mechanismen, in denen die Baukammer in eine Entnahmekammer eingeha¨ngt ist, wird
die umgebende Atmospha¨re auf eine Zieltemperatur geheizt. Auf Grund der hohen Leitfa¨higkeit
der metallischen Wa¨nde der Baukammer kann angenommen werden, dass die Wa¨nde nach kur-
zer Zeit die selbe Temperatur wie die Umgebung annehmen. Eine plausible Modellierung dieses
Verhaltens la¨sst somit die Annahme einer konstanten Temperatur am a¨ußeren Rand des Pulvers
zu, so dass die Wa¨nde des Bauraums selber nicht abgebildet werden mu¨ssen. In der, fu¨r die Ver-
suche genutzten DTM Sinterstation 2500 HS, ko¨nnen die Temperaturen der Seitenwa¨nde und
der Bauplattform separat geregelt werden. In diesem Fall findet eine Justierung der Temperatur
durch die kontrollierte Steuerung der Heizleistung statt. Auch in diesem Fall ist die Annahme
konstanter Temperaturen gerechtfertigt.
In Anlehnung an den Prozess, ist die nachfolgende Beschreibung des Simulationsmodells in
die drei Prozessphasen unterteilt. Zur Berechnung des Modells wurde ein kommerzielles finite
Elemente Programm (MSC. Marc / Mentat, MSC Software) genutzt. Die darin verwendeten
Zeitschritte werden durch das Programm nach einem internen Adaptionsschema selbst gewa¨hlt.
59
7.2. UMSETZUNG DES THERMISCHEN SIMULATIONSMODELLS
7.2.1 Schichtbasierte Vernetzung
Die Vernetzung fu¨r die Prozesssimulation basiert auf den Slice-Daten des Bauteils, die durch
den Ebenen-Ebenen-Schnitt der triangulierten Oberfla¨che der STL-Datei mit Ebenen, deren
Normalenvektor in Aufbaurichtung zeigt, berechnet werden. Zur Erstellung der finiten Elemen-
te werden dann die Schnittpunkte der Kontur jeder Schicht mit einem rechteckigen Gitter, dessen
Einheitszellengro¨ße auch gleichzeitig der spa¨teren Elementgrundfla¨che entspricht, berechnet. Je-
der Gitterpunkt wird als Knoten fu¨r das Netz genutzt und durch die Verknu¨pfung von vier
Knoten in der Ebene mit denen der daru¨ber liegenden Ebene hexagonale Elemente generiert.
An den Ra¨ndern des Bauteils werden die Knoten des Gitters auf die Kontur projiziert. Fu¨r die
Vernetzung im Pulverbett wird nach der Vernetzung des Bauteils das Netz des umgebenden
Pulvers auf gleiche Weise generiert. Zur Reduzierung der Elementanzahl wird die Elementgro¨ße
in x-y-Ebene exponentiell zum Bauraumrand erho¨ht. Der Ablauf ist exemplarisch in Abbildung
7.2 am Beispiel eines Probeko¨rpers dargestellt. Ausgehend vom CAD werden die Schichtda-
ten berechnet, aus denen das FE-Netz des Bauteils und des Bauteils im Pulverbett generiert
werden ko¨nnen. Ausfu¨hrlichere Beschreibungen des Vernetzungs-Algorithmus finden sich in den
entsprechenden Publikationen [96, 176].
Abbildung 7.2: Vom CAD zum FE-Netz
Dem schichtbasierten Netz entsprechend wird der Auftrag neuer Pulverschichten durch die Akti-
vierung ganzer Elementschichten simuliert und folglich als instantan auf der gesamten Oberfla¨che
angenommen. Deaktivierte Elemente werden bei der Berechnung der Lasten, Masse- und Stei-
figkeitsmatrizen und internen Kra¨ften nicht beru¨cksichtigt.
Fu¨r alle weiteren Darstellungen gilt fortan, dass die Aufbaurichtung parallel zur z-Achse liegt.
Die Nummerierung der Elemente beginnt bei minimalen Werten von (x, y, z) und nimmt fu¨r
konstante x schrittweise entlang der y-Achse zu. Des Weiteren liegt die Unterseite der ersten
Bauteilschicht bei z = 0, die Elemente der Vorheizschicht haben einen negativen z-Wert.
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7.2.2 Vorheizphase
In der Vorheizphase werden keine Bauteile generiert, sondern nur das Pulvermaterial durch die
Oberfla¨chenstrahler und Randheizungen beheizt. Neben der Modellierung fester Temperaturen
lassen finite Elemente Programme auch die Modellierung von Strahlung zu. Dazu ist es notwen-
dig den Absorptionskoeffizienten des Pulvers und die genauen Stahlertemperaturen zu kennen,
um den entsprechenden Wa¨rmefluss zu bestimmen. Untersuchungen der Strahlertemperaturen
haben jedoch gezeigt, dass Unterschiede von bis zu 30 K innerhalb der Heizringe bestehen ko¨nnen
[109], was eine valide Abbildung erschwert.
Detailliertes Modell der Vorheizphase
Die Erwa¨rmung der Oberfla¨che wurde daher anstelle der Abbildung von Strahlung, effektiv durch
den Eintrag eines nicht-konstanten Wa¨rmestroms, der auf die obersten Knoten des FE-Netzes
angewendet wurde, simuliert. Die aktuelle Temperatur der Oberfla¨che ist ϑO(t), die Zieltempe-
ratur ϑz.
q˙Oberfla¨che(t) = a0 + a1(ϑ
O(t)− ϑz), fu¨r ϑO(t) < ϑz (7.15)
Als Parameter zur Anpassung an gemessene Temperaturkurven wurde die Parameter a0 und a1
genutzt.
Das Modell zur Berechnung der Temperaturverteilung wa¨hrend der Aufheizphase ist schematisch
in Abbildung 7.3 dargestellt. Zum Beginn der Simulation sind alle finite Elemente deaktiviert.
Diese werden schichtweise mit der Temperatur der Pulverkammer aktiviert und die obersten
Knoten entsprechend Gleichung 7.15 mit einem Wa¨rmestrom versehen. Derweilen werden die
Temperaturen an den seitlichen a¨ußeren und untersten Knoten des Netzes entsprechend den
Anlagentemperaturen vorgegeben. Nach der Schichtzeit erfolgt die Aktivierung der na¨chsten
Schicht.
Abbildung 7.3: Schichtmodell zur Berechnung der Temperatur wa¨hrend der Aufheizphase
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In Abbildung 7.4 sind der gemessene und berechnete Temperaturverlauf an der Oberfla¨che
wa¨hrend eines repra¨sentativen Aufheizvorgangs aus dem in Abbildung 7.6 dargestellten Mo-
dell gezeigt. Bei dieser Berechnung wurden die Parameter wie folgt gewa¨hlt: a0 = 0, 0009 und
a1 = 0, 05. Die Elementho¨he betrug bei der Berechnung 0,1 mm und entsprach somit der realen
Schichtho¨he. [171]
Abbildung 7.4: Vergleich von berechnetem und gemessenem Temperaturverlauf auf der Pulver-
bettoberfla¨che. Abbildung aus [171].
Reduziertes Modell der Vorheizphase
Aus der Messung ist zu erkennen, dass die Temperatur nach einer gewissen Zeit ein Plateau
erreicht. Da die eingebrachte Wa¨rmeleistung der Heizstrahler mit Hilfe der Temperaturmessung
geregelt wird, ist anzunehmen, dass die Heizleistung nach dem Erreichen der Zieltemperatur
nur zum Erhalt der konstanten Temperatur beno¨tigt und dementsprechend reduziert wird. Auf
Grund der geringen Ho¨he der Schicht und der langen Haltezeit bei konstanter Temperatur kann
weiterhin angenommen werden, dass sich nach jeder Schicht ein stationa¨rer Zustand einstellt.
Demnach la¨sst sich die Temperaturverteilung nach dem Ende der letzten Schicht der Aufheizpha-
se als stationa¨re Lo¨sung unter Vorgabe von festen Randtemperaturen abscha¨tzen. Abbildung 7.5
fasst die Randbedingungen eines solchen thermischen Modells der Vorheizphase zusammen. Ein
Vergleich der Temperaturverteilungen unter Beru¨cksichtigung des Schichtauftrages in Kombina-
tion mit der jeweiligen Aufheizung der Schicht und der stationa¨ren Verteilung ist in Abbildung
7.6 dargestellt. Die Elementho¨he betrug bei der stationa¨ren Berechnung ebenfalls 0,1 mm.
Die mittlere betragsma¨ssige Abweichung u¨ber das gesamte Modell der beiden Berechnungen
betra¨gt hier ∆ϑ = 0, 865± 0, 62 ◦C und ist im Verha¨ltnis zu den absoluten Temperaturen und
der Gro¨ße des Modells als vernachla¨ssigbar einzustufen. Somit kann in hinreichender Na¨herung
die Temperaturverteilung nach der Vorheizphase durch eine schnelle, stationa¨re Berechnung
abgescha¨tzt werden.
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Abbildung 7.5: Modell zur schnellen Abscha¨tzung der Temperaturverteilung nach der Aufheiz-
phase durch eine stationa¨re Berechnung
Abbildung 7.6: Vergleich von berechneter Temperaturverteilung nach dem Ende der Aufheiz-
phase durch eine transiente und eine stationa¨re Berechnung
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7.2.3 Sinterphase
Detailliertes Modell der Sinterphase
Nach der schnellen Abscha¨tzung der Temperaturverteilung zum Ende der Vorheizphase, bieten
sich verschiedene Abstrahierungsgrade zur Simulation der Sinterphase. Im detaillierten Ansatz
erfolgt die Berechnung streng in Anlehnung an den Prozess (siehe Tabelle 7.1).
Tabelle 7.1: Ablauf der Sinterphase in Prozess und Simulation
Schritt Prozess Simulation
1
Auftrag einer Aktivierung einer
neuen Pulverschicht Elementschicht
2
Erwa¨rmung der Pulverbett- Vorgabe eines zeitabha¨ngigen Wa¨rmestromes
oberfla¨che mittels Heizstrahler auf die obersten Knoten des Netzes
3
Selektive Belichtung der Vorgabe eines effektiven Wa¨rmestroms in
Schicht mittels Laser, die oberen Knoten der obersten Bauteilelemente,
Aufschmelzen des Pulvers Materialumwandlung wenn die Schmelztemperatur
u¨berschritten wird
4 Schritt 1 Schritt 1
In Abbildung 7.7 ist der Ablauf des detaillierten thermischen Schichtmodells wa¨hrend der Sin-
terphase dargestellt.
Abbildung 7.7: Detailliertes Modell zur Berechnung der Temperaturverteilung wa¨hrend der Sin-
terphase
Bei transienter Berechnung der selektiven Belichtung einer Schicht werden die Grenzen der
rechenbaren Modellgro¨ße jedoch sehr schnell erreicht, da zur Konvergenz der Berechnung auf
Grund hoher zeitlicher A¨nderungsraten der Temperatur sehr kleine Zeitschritte und eine hohe
ra¨umliche Auflo¨sung notwendig sind. Insbesondere eine direkte Abbildung der Scanpfade ist
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unmo¨glich.
Ein Modellierungsansatz, der bereits zur Simulation von additiven Fertigungsprozessen bei Me-
tallen verwendet wurde [16, 98, 99, 185], ist die simultane Belichtung gesamter Schichten mit
einer effektiven Wa¨rmemenge, die basierend auf der Energievolumendichte abgescha¨tzt wird
[16] und auf die obersten Knoten des Bauteils angewendet wird. Dennoch kommen auch diese
Modelle mit steigender Elementanzahl schnell an die Grenzen akzeptabler Rechenzeiten [96].
Eine zweite Variante bietet die Vorgabe einer Anfangstemperatur der Oberfla¨che als Resultat
der Lasereinwirkung, so dass nur die Abku¨hlung der Schicht berechnet werden muss [99, 186].
Dieses bringt insbesondere in der Simulation des Laser-Sinterns einen Vorteil mit sich, da die
zeitlichen Temperatura¨nderungen in der Abku¨hlung nach der Schichtbelichtung im Verha¨ltnis
zum Laserstrahlschmelzen gering sind und somit gro¨ßere Zeitschritte verwendet werden ko¨nnen.
Reduziertes Modell der Sinterphase
In dem reduzierten thermischen Modell der Sinterphase wird daher der Lasereintrag nicht di-
rekt abgebildet, sondern das Ergebnis der Belichtung, eine lokale Erho¨hung der Temperatur in
den Schmelzebereich ϑSchmelze, als Anfangsbedingung auf die jeweils obersten Knoten des FE-
Netzes gesetzt. Die Temperatur kann dabei als Funktion der eingebrachten Energie eingestellt
werden [110]. Des Weiteren wird die schichtweise Aufheizung des Pulvers durch die Heizstrahler
vernachla¨ssigt und die Anfangstemperatur des Pulvers bei Aktivierung anstelle der Pulverkam-
mertemperatur auf die Oberfla¨chenzieltemperatur ϑz (von 171 ◦C) gesetzt. Fu¨r die Dauer der
aktiven Zeit der Schicht wird die Temperatur der obersten Knoten der Pulverschicht auf der
Oberfla¨chenzieltemperatur gehalten. Dieses geschieht in Anlehnung an die fortlaufende Behei-
zung der Oberfla¨che mittels Heizstrahler und der vernachla¨ssigbaren Sto¨rung des Temperatur-
felds durch den auftretenden Thermoschock beim Neuauftrag des ka¨lteren Pulvers.
Durch beide Vereinfachungen wird die Modellierung des Temperaturfelds an der Oberfla¨che auf
die Berechnung der Abku¨hlphase nach der jeweiligen Schichtbelichtung reduziert. Gleichung 7.1
wird dann zu:
ρ(α, ϑ) cp(α, ϑ)
dϑ
dt
= ∇ · (λ(α) · ∇ϑ) + f (7.16)
mit
f = q˙kr, (7.17)
der Anfangstemperatur der Oberfla¨che des Bauteilbereiches jeder Schicht
ϑ0Bauteil = ϑSchmelze (≈ 250◦C) (7.18)
und der Randbedingung
ϑPulveroberfla¨che = ϑz (= 171◦C). (7.19)
Der Ablauf des reduzierten Ansatzes der Sinterphase ist in Abbildung 7.8 dargestellt.
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Abbildung 7.8: Reduziertes Schichtmodell zur Berechnung der Temperatur wa¨hrend der Sinter-
phase
Aus bereits diskutierten Gru¨nden ist die Vernetzung des Bauteils mit realen Schichtho¨hen nicht
praktikabel in der Simulation. Zu diesem Zweck werden mehrere Prozessschichten in einer si-
mulierten Schicht zusammengefasst. Die Schichtzeit wird in der Simulation auf die Summe der
Schichtzeiten der zusammengefassten Prozessschichten durch die Schichtho¨hen hSimulation und
hProzess skaliert (siehe Abbildung 7.9):
∆tSimulation =
hSimulation
hProzess
∆tProzess (7.20)
Abbildung 7.9: Zusammenfassung von Prozessschichten in eine FE-Schicht und Skalierung der
Schichtzeit
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7.2.4 Abku¨hlphase
Modellierung durch Vorgabe von Anlagentemperaturen
Nach dem Prozessende werden die Heizungen abgeschaltet und die Wa¨rme diffundiert langsam
u¨ber die Ra¨nder der Baukammer. Die Modellierung erfolgt durch die Vorgabe der gemessenen
Temperaturen auf der Pulverbettoberfla¨che und der Baukammer als transiente Randbedingun-
gen an den entsprechenden Oberfla¨chen (siehe Abbildung 7.10). Auch in diesem Fall kann auf
Grund der um Gro¨ßenordnungen ho¨heren Leitfa¨higkeit des Metalls im Vergleich zum Polyamid
Pulver davon ausgegangen werden, dass die Temperatur an der Außenseite des Metallbeha¨lters
der des Pulvers entspricht.
Abbildung 7.10: Modell zur Berechnung des Temperaturfelds wa¨hrend der Abku¨hlphase. Die
Temperaturen werden durch die aufgezeichneten Werte der Anlage als transiente Randbedingung
vorgegeben. Abbildungen der Temperaturverla¨ufe in Anlehnung an [171].
Modellierung mit effektivem Wa¨rmeu¨bergang
Dieses Vorgehen ist prinzipiell nur fu¨r Anlagen, die mit Temperaturmesssystemen ausgestattet
sind, mo¨glich, so dass ein zusa¨tzlicher Ansatz fu¨r andere Anlagentypen notwendig ist. Eine
Variante, um den Temperaturverlauf an den Ra¨ndern der Baukammer zu modellieren, ist die
Vorgabe eines konvektiven Wa¨rmestroms der Form
q˙ = −h(ϑ)(ϑ− ϑUmgebung) (7.21)
Dabei mu¨ssen verschiedene U¨bergangskoeffizienten fu¨r die Oberfla¨che, die Seitenwa¨nde und
die Bodenplattform mit Hilfe des Vergleichs von gemessenen und berechneten Temperaturen
bestimmt werden. Die Lo¨sung dieses Problems ist im Grunde nicht mo¨glich, da parallel drei
Parameter u¨ber den gesamten Temperaturbereich angepasst werden mu¨ssen. Es gibt zwar eini-
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ge Limitierungen, wie die Abscha¨tzung von maximalen und minimalen U¨bergangskoeffizienten,
dennoch ist die Anzahl potentieller Parameterkombinationen unbeschra¨nkt. Im Rahmen der Un-
tersuchungen wurden die Werte iterativ fu¨r die Abku¨hlung des Prozesses 1 angepasst. In der
Abbildung 7.11 sind gemessene und berechnete Temperaturverla¨ufe an Mantel, Bauplattform
und Oberfla¨che mit variablen Wa¨rmeu¨bergangskoeffizienten dargestellt [171]. Die Werte sind
dabei wie folgt:
hMantel =

3 · 10
−6 W
mm2K
20 ◦C ≤ ϑ ≤ 90 ◦C
(3 · 10−6 + 5, 71 · 10−8 (ϑ−90)
◦C )
W
mm2K
90 ◦C ≤ ϑ ≤ 160 ◦C
hOberflaeche =


6 · 10−6 W
mm2K
20 ◦C ≤ ϑ ≤ 100 ◦C
(6 · 10−6 − 1, 33 · 10−8 (ϑ−100)
◦C )
W
mm2K
100 ◦C ≤ ϑ ≤ 145 ◦C
(5, 4 · 10−6 − 2 · 10−8 (ϑ−145)
◦C )
W
mm2K
145 ◦C ≤ ϑ ≤ 200 ◦C
hBauplattform = 2, 6 · 10−6
W
mm2K
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Abbildung 7.11: Gemessene und mittels Wa¨rmeu¨bergangskoeffizienten berechnete Temperaturen
an den Oberfla¨chen wa¨hrend der Abku¨hlphase. Abbildung in Anlehnung an [171].
Die Differenzen an der Oberfla¨che betragen im aufgezeichneten Bereich maximal 4 K mit einem
Durchschnitt von 2 K, wobei die berechnete Abku¨hlung in der Anfangsphase zuna¨chst etwas
schneller und zum Ende der Berechnung langsamer verla¨uft als die gemessene. Die Differenz an
der Bodenplattform betra¨gt bis t = 4000 s weniger als 1, 5K und weicht nach 6000 Sekunden
um weniger als 6 K von der Messung ab. Die berechnete Manteltemperatur zeigt kurzzeitige
Abweichungen von etwa 4 K, wobei auch hier die Abku¨hlung zuna¨chst unterscha¨tzt und spa¨ter
u¨berscha¨tzt wird.
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7.3 Validierung des thermischen Modells
Eine Validierung der thermischen Berechnung ist basierend auf den zur Verfu¨gung stehenden
Messdaten des ersten Prozesses mo¨glich. In Abbildung 7.12 sind die Positionen des thermi-
schen Modells gekennzeichnet, an denen die entsprechenden Temperaturen ausgewertet wurden.
Zusa¨tzlich ist dort ein Beispiel der genutzten Netzvergro¨berung zum Baukammerrand hin ge-
zeigt. In der Validierungsberechnung betrug die Elementho¨he 1 mm, die Elementgrundfla¨che
5 × 5mm2 und die Schichtzeit 200 Sekunden. Die Messwerte der Thermoelemente und die be-
rechneten Werte sind in den Abbildungen 7.13 - 7.16 gezeigt [171, 172].
Abbildung 7.12: Positionen der Temperaturmesspunkte zum Vergleich mit den Temperaturmes-
sungen im Pulverbett.
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Abbildung 7.13: Gemessene und berechnete Temperaturen der Abku¨hlphase an Thermoelement
08. Experimentelle Messdaten aus [171], eigene Darstellung.
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Abbildung 7.14: Gemessene und berechnete Temperaturen der Abku¨hlphase an Thermoelement
05. Experimentelle Messdaten aus [171], Abbildung aus [172].
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Abbildung 7.15: Gemessene und berechnete Temperaturen der Abku¨hlphase an Thermoelement
06. Abbildung in Anlehnung an [171].
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Abbildung 7.16: Gemessene und berechnete Temperaturen der Abku¨hlphase an Thermoelement
02. Experimentelle Messdaten aus [171], eigene Darstellung.
Die berechneten Pulverbetttemperaturen weichen an den ausgewerteten Stellen nicht mehr als
8 K von den gemessenen Werten ab. Die Differenzen an den Stellen der Thermoelemente TH08
und TH02 betragen u¨ber den gesamten berechneten Zeitraum zwischen 3,5 und 5,5 K, wobei
die Temperaturen durch die Simulation u¨berscha¨tzt werden.
Die Differenz an TH05 liegt zum Beginn der Abku¨hlphase bei 4 K und reduziert sich inner-
halb von 1000 Sekunden auf unter 2 K u¨ber den verbleibenden Zeitraum. Insgesamt zeigt dieser
Punkt die beste U¨bereinstimmung mit den gemessenen Werten mit Abweichungen von unter 1
K u¨ber den verbleibenden zeitlichen Bereich.[172]
TH06 weist am Anfang die maximale Differenz von 8 K auf, die sich jedoch innerhalb von 700
Sekunden auf unter 2 K reduziert. Obwohl das Modell verschiedene Vereinfachungen an den
Prozess stellt, um die Rechenzeit zu reduzieren, ist es in der Lage Prozesstemperaturen sowohl
an der Oberfla¨che der Baukammer als auch im Pulverbett in der Abku¨hlphase korrekt zu bestim-
men. Es kann folglich davon ausgegangen werden, dass das Modell die Temperaturen wa¨hrend
des Prozesses korrekt abbildet und somit das berechnete Temperaturfeld vor der Abku¨hlung
bis auf geringe Abweichungen dem realen entspricht. Des Weiteren kann gefolgert werden, dass
auch die Materialparameter korrekt abgescha¨tzt wurden, da diese den Wa¨rmediffusionsprozess
maßgeblich beeinflussen.
71
7.4. METHODE DER INKREMENTELLEN SCHWINDUNGSDEHNUNG
7.4 Methode der inkrementellen Schwindungsdehnung
Im Folgenden wird die entwickelte Methodik zur schnellen Berechnung des prozessbedingten
Bauteilverzugs beim Laser-Sintern vorgestellt:
In den, im Stand der Forschung beschriebenen Methoden des mechanischen Schweißnahta¨qui-
valents zur Berechnung von prozessbedingten Verzu¨gen beim Schweißen und des mechanischen
Schichta¨quivalents zur Berechnung der Bauteildeformation beim Laserstrahlschmelzen von Me-
tallen, werden inha¨rente Dehnungen ermittelt, die als effektive Anfangsdehnungen in statischen,
mechanischen FEM-Berechnungen des Verzugs genutzt werden. Beim Laserstrahlschmelzen ent-
stehen diese anisotropen Dehnungen durch die schnelle Abku¨hlung der obersten Schicht.
Problemstellung
Im Gegensatz zum Laserstrahlschmelzen von Metallen, ist der Einfluss der Scanstrategie beim
Laser-Sintern deutlich geringer. Die Ursache liegt insbesondere an dem Halten des Materials kurz
unterhalb seiner Schmelztemperatur, so dass keine schnelle Abku¨hlung der Oberfla¨che thermi-
sche Dehnungen verursachen kann. Die relevanten Dehnungen entstehen erst bei der Abku¨hlung
des Bauteils durch die Kristallisation in Form der Schwindungsdehnung εS(α). Diese treten je-
doch nicht gleichzeitig im gesamten Bauteil, sondern orts- und zeitabha¨ngig auf und rufen so
den Bauteilverzug hervor. Dementsprechend wird der Bauteilverzug nicht in einem Berechnungs-
schritt, wie bei der effizienten Schweißsimulation, oder schichtweise, wie bei der Verzugsberech-
nung des Laserstrahlschmelzens, sondern durch eine Abfolge von Berechnungen des mechanischen
Gleichgewichtes unter der Vorgabe jeweils kleiner Schwindungsdehnungsinkremente durchgefu¨hrt
(siehe Abbildung 7.17). Zur Ermittlung der Schwindungsdehnungen ist demzufolge zuna¨chst eine
thermische Berechnung notwendig, um den Temperatur- und Kristallisationsverlauf im Bauteil
zu ermitteln. Wenn der zeitliche Verlauf von Temperatur und Kristallisation bekannt ist, kann
der Verzug berechnet werden:
Die starke Formulierung des Problems lautet also: Bestimme fu¨r jeden Zeitpunkt die Verschie-
bung u und die fiktiven Dehnungen ε∗
mit
divσ = 0 (7.22)
unter Vorgabe der inkrementellen Schwindungsdehnung ∆εS(α)
und
σ = C(ε− ε(α)S − ε∗). (7.23)
Die fiktiven Dehnungen ε∗ dienen dazu, um zusa¨tzlich die Bedingung eines spannungsfreien
Zustandes unterhalb der Kristallisationsschwelle αS zu erfu¨llen, so dass
σ = 0, fu¨r α < αS (7.24)
gilt.
In der FEM-Formulierung lautet die Berechnungsvorschrift zur Lo¨sung an den diskreten Zeit-
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punkten ti wie folgt:
(
∫
V
BTDBdV )ati+1 =
∫
S
NT tdS +
∫
V
BTD(∆εS)ti+1dV +
∫
V
BTD(ε∗)tidV (7.25)
ε∗ti+1 = ε
∗
ti +∆ε
S
ti+1χ[0 ,αS](α) (7.26)
ε∗0 = 0 (7.27)
mit der charakteristischen Funktion χ[a,b](x)
χ[a b](x) = 1, fu¨r x ∈ [a, b], sonst χ = 0 (7.28)
Zum Vergleich mit ((2.46)): Steifigkeitsmatrix:
K =
∫
V
BTDBdV
Randvektor:
fb =
∫
S
NT tdS
Vektor der Schwindungs-Anfangsdehnung
f01 =
∫
V
BTD(∆εS)ti+1dV
Vektor der fiktiven-Anfangsdehnung
f02 =
∫
V
BTD(ε∗)tidV
In der beschriebenen Form, in der die Schwindungsdehnung inkrementell als effektive Dehnung
auf einzelne Elemente wirkt, ist die Formulierung (7.25) auf Grund der Annahme von einer
rein elastischen Verformung des Materials oberhalb der Verfestigungsschwelle unabha¨ngig vom
E-Modul. In den Berechnungen wurde daher der ermittelte Mittelwert des E-Modul bei Raum-
temperatur genutzt.
Der Algorithmus la¨sst sich als Abfolge von Zeitschritten, in denen jeweils zwei Unterzeitschritte
berechnet werden, verstehen:
1. Berechnung des Kra¨ftegleichgewichts unter Vorgabe der Schwindungsdehnung (Gleichung
(7.25)).
2. Einfu¨gen von fiktiven Dehnungen ε∗ um den Zustand spannungsfrei zu machen, wenn
α < αS (Gleichung (7.26)).
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Abbildung 7.17: Schematische Darstellung zur Ermittlung der Endform des Bauteils durch die
Methode der inkrementellen Schwindungsdehnungen
Inkrementelle Schwindungsdehnung
Vorrausetzung fu¨r den beschriebenden Algorithmus zur Bestimmung des Verzugs, ist die abge-
schlossenen thermische FEM-Berechnung mit dem Ergebnis des zeitlichen Temperatur- ϑ(x, t)
und Kristallisationsverlaufs α(x, t) aller Punkte x im Bauteil. Innerhalb der thermischen Be-
rechnung gibt es viele Zeitschritte, an denen keine oder nur eine vernachla¨ssigbare A¨nderung
des Kristallisationsgrades stattfindet. Wa¨hren dieser Zeitschritte entstehen demnach auch keine
Schwindungsdehnungen, sie haben also keinen Einfluss auf den Bauteilverzug, so dass die An-
zahl der Inkremente in der mechanischen Berechnung deutlich geringer als in der thermischen
Berechnung wird. Die inkrementellen Schwindungsdehungen, die einen Einfluss auf den Verzug
besitzen, werden wie folgt ermittelt:
Fu¨r jedes Element Ek, k = 1, 2, ..., N˜ , N˜ : Anzahl der Elemente, und jeden diskreten Zeit-
punkt ti der thermischen Berechnung werden die Mittelwerte α¯Ek(ti) und ϑ¯Ek(ti) des Kristalli-
sationsgrades und der Temperatur bestimmt und im Folgenden der Kristallisationsgrad und die
Temperatur eines Elementes als konstant angenommen, so dass gilt:
α(xEk , ti) ≈ α¯Ek(ti) = const. ∀xEk ∈ Ek (7.29)
ϑ(xEk , ti) ≈ ϑ¯Ek(ti) = const. ∀xEk ∈ Ek (7.30)
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Aus diesem wird die zeitliche A¨nderung ∆α¯Ek(ti) berechnet:
∆α¯Ek(ti) = α¯Ek(ti)− α¯Ek(ti−1) (7.31)
Um nur die Zeitschritte zu nutzen, in denen eine relevante Dehnung erfolgt ist, werden davon
die Zeitschritte von ∆α¯Nk(ti) betrachtet, in denen die A¨nderung des Kristallisationsgrades in
mindestens einem Element gro¨ßer einem vorgegebenem Schwellenwert ǫthr ist. Schematisch ist
dieses in Abbildung 7.18 verdeutlicht.
|∆α¯Ek(ti)| ≥ ∆ǫthr, fu¨r ǫthr > 0 (7.32)
U¨brig bleiben die Zeitschritte τr, r = 1, 2, ..., n˜ der thermischen Berechnung, in denen eine
relevante inkrementelle Kristallisationsdehnung ∆εkr entstanden ist und die somit fu¨r die Ver-
zugsentstehung verantwortlich sind:
∆εkrEk(τr) = (1 + ∆α¯Ek(τr)V
krmax)
1
3 − 1 (7.33)
V krmax ist weiterhin die maximale Volumenschwindung, die durch die pvT-Messungen ermittelt
wurde.
Abbildung 7.18: Schematische Darstellung zur Definition der Zeitschritte fu¨r die mechanische
Berechnung
Zusa¨tzlich zur Kristallisation erfa¨hrt jedes finite Element thermische Dehnungen ∆εth, die bis
zum Abschluss der Kristallisation aus der Differenz der zu den verbleibenden Zeitschritten
geho¨renden Temperaturdifferenz berechnet werden:
∆εth 1Ek (τr) = α
th(ϑ¯Ek(τr)− ϑ¯Ek(τr−1)), fu¨r α¯Ek 6= 1 ∀ Elemente Ek (7.34)
Nach dem Abschluss der Kristallisation ku¨hlt das Bauteil ohne weitere Kristallisationsdehnun-
gen ab, so dass die verbleibende thermische Dehnung (unter Annahme eines konstanten Aus-
dehnungskoeffizienten) berechnet werden kann:
∆εth 2Ek (τn˜+1) = α
th(ϑ¯Ek(τKristallisationsende)− ϑUmgebung) (7.35)
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Die gesamte Schwindungsdehnung setzt sich aus den drei Summanden zusammen:
∆εs = ∆εkr +∆εth 1 +∆εth 2 (7.36)
Fu¨r die inkrementellen Schwindungsdehnungen wird isotropes Verhalten angenommen:
εs = εsxx = ε
s
yy = ε
s
zz, ε
s
xy = ε
s
xz = ε
s
yz = 0 (7.37)
Umsetzung
Der gesamte Ablauf der Berechnungskette ist schematisch in Abbildung 7.19 dargestellt. Ergeb-
nis der thermischen Berechnung, die auf dem Netz des gesamten Bauraums durchgefu¨hrt wird,
sind die zeitlichen Verla¨ufe der Kristallisation und der Temperatur im Bauraum. Diese bewir-
ken eine inkrementelle Schwindungsdehnung, wobei aus der thermischen Berechnung nur die
Zeitschritte betrachtet werden, an denen einen relevanten A¨nderung des Kristallisationsgrades
auftritt. Die inkrementellen Schwindungsdehnungen werden dann zur Berechnung des Verzugs
genutzt, wobei die Simulation auf auf einem reduzierten Netz durchgefu¨hrt wird, welches nur
aus dem Bauteil und dem unterliegenden Pulverbett besteht. Das reduzierte Netz hat die selben
Netzparameter (Schichtho¨he und Elementgrundfla¨che), wie das Bauraum-Netz, so dass keine
Interpolation zwischen den Netzen notwendig ist.
Abbildung 7.19: Abfolge der Einzelschritte zur Verzugsberechnung
Zusa¨tzlich sollen Bauteilbereiche in der mechanischen Berechnung, die zum entsprechenden Zeit-
punkt in der thermischen Simulation noch nicht generiert waren, keine Beeinflussung durch die
inkrementellen Dehnungen bis zu diesem Zeitpunkt erfahren. Aus diesem Grund werden jeweils
nur die Elemente bis zu der Ho¨he H aktiviert, die zum zugeho¨rigen Zeitpunkt in der thermischen
Berechnung vorlag. Das Vorgehen zur Ermittlung der Ho¨he ist schematisch in Abbildung 7.20
76
7.4. METHODE DER INKREMENTELLEN SCHWINDUNGSDEHNUNG
dargestellt.
H(τr)
aktiv = max(z(τr)) (7.38)
Abbildung 7.20: Schematische Darstellung des Vorgehens zur Bestimmung der Aktivierungsho¨he
in der mechanischen Berechnung
Bei Bauteilen mit einer geringen Ho¨he kann es demnach vorkommen, dass die Kristallisation
erst nach der Generierung der letzten Bauteilschicht eingesetzt hat. In diesem Fall beeinflussen
sa¨mtliche Dehnungen ab dem ersten mechanischen Inkrement das gesamte Modell.
Um die Entstehung von Eigenspannungen im Bauteil zu vermeiden, die durch eine starre Rand-
bedingung an den untersten Knoten des Bauteils entstehen wu¨rde und eine freie Verformbarkeit
in Analogie zum realen Prozess zu gewa¨hrleisten, wird die urspru¨ngliche Pulver-Vorheizschicht
unter dem Bauteil belassen und die Unterseite des Pulvers fixiert. Auf Grund der schwachen me-
chanischen Eigenschaften, die dem Pulver zugeordnet werden, sind so die freie Beweglichkeit des
Bauteils im Pulvers und gleichzeitig die notwendige mechanische Randbedingung erfu¨llt (siehe
Abbildung 7.21).
u = 0, fu¨r z = Unterseite der Vorheizschicht (7.39)
Abbildung 7.21: Modell zur Demonstration des Vorgehens zur Verzugsberechnung
Wahl von ǫthr
Zur Reduzierung der Anzahl der Zeitschritte in der mechanischen Berechnung werden nur die
Zeitschritte der thermischen Berechnung beru¨cksichtigt, die Bedingung (7.32) erfu¨llen, also eine
relevanten Schwindungsdehnung hervorrufen. Die Wahl des Schwellenwertes ǫthr erfolgt dabei
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so, dass die Summe der Kristallisationsgrada¨nderungen, der nicht beru¨cksichtigten Zeitschritte
unter einem Prozent liegt.
Bestimme ǫthr so, dass
n∑
i
∆α¯Ek(ti) > 0, 99, ∀Ek (7.40)
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Kapitel 8
Ergebnisse und Diskussion
8.1 Beispielhafte Erla¨uterung des Vorgehens zur Verzugsberech-
nung
Modell
Nachfolgend wird beispielhaft der Berechnungsvorgang vorgestellt. Die Abmessungen des be-
trachteten Bauteils sind in Abbildung 8.1) dargestellt. Die Schichtho¨he in Aufbaurichtung be-
trug 0, 25mm bei einer Schichtzeit von 50 Sekunden. Die Temperaturen der Abku¨hlung an den
Außenfla¨chen sind aus Prozess 1 u¨bernommen.
Abbildung 8.1: Modell zur Demonstration des Vorgehens zur Verzugsberechnung
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Verfahren zur Visualisierung des Berechnungsergebnisses
Ausgangspunkt ist die abgeschlossene thermische Berechnung unter Beru¨cksichtigung der Kri-
stallisation. Diese liefert die Mittelwerte des Kristallisationsgrades fu¨r jedes Element zu jedem
Zeitpunkt:
Ausgangspunkt: α¯Ek(ti)
Dieses la¨sst sich als Daten-Matrix interpretieren und darstellen. Jedem Element wird dazu als
ID eine natu¨rliche Zahl zwischen 1 und der Gesamtanzahl N˜ der finiten Elemente im Modell
zugeordnet:
ID = 1, 2, ..., N˜ N˜ : Anzahl der finiten Elemente
Durch die Konzeption der FE-Netze, besitzt das finite Element mit minimalem Wert von (x,y,z)
die ID=1. Die ID nimmt dann jeweils um eins fu¨r konstante x-Werte entlang der Y-Achse zu. Die
Nummerierung der zweiten Schicht beginnt oberhalb von Element mit ID=1 (siehe Abbildung
8.2).
Abbildung 8.2: Nummerierung der finiten Elemente
Durch diese Interpretation la¨sst sich der Kristallisationsverlauf in Aufbaurichtung als Ho¨henplot
darstellen (siehe Abbildung 8.3). Dazu werden die Elemente aufsteigend nach der ID sortiert
und der jeweilige maximale z-Wert zmaxEk eines finiten Elementes genutzt:
Darstellung: α¯(ti, z
max
Ek
)
wobei bedingt durch das schichtbasierte Netz gilt:
zmaxEk = const. fu¨r alle Elemente einer Schicht
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Abbildung 8.3: Visualisierung des Kristallisationsverlaufs durch Interpretation als Ho¨henplot
Kristallisationsverlauf
Die zeitlichen Entwicklung des Kristallisationsverlaufes aller Elemente des Bauraum-Netzes ist
in Abbildung 8.4 gezeigt. Die Farbe kodiert den Kristallisationsgrad des jeweiligen Elementes
zu einem bestimmten Zeitpunkt.
Abbildung 8.4: Kristallisationsverlauf auf gesamtem Bauraum-Netz
Kristallisationsgrada¨nderung
Die zugeho¨rige Kristallisationsgrada¨nderung ∆α¯(τr, z
max
Ek
) ist in Abbildung 8.5 dargestellt. Dabei
sind nur noch die Zeitpunkte ausgewa¨hlt, die
|∆α¯(ti, z
max
Ek
)| ≥ ∆ǫthr, fu¨r ǫthr > 0
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erfu¨llen. Die zeitliche Reduzierung bewirkt eine Abnahme der Anzahl der Berechnungsschritte
von der thermischen zur mechanischen Berechnung um 74 Prozent.
Abbildung 8.5: Kristallisationsgrada¨nderung ∆α¯ des gesamten Bauraum-Netzes
Verzugsrelevante Kristallisationsgrada¨nderung auf reduziertem FE-Netz
Zudem ist in Abbildung 8.6 die zeitlich reduzierte Kristallisationsgrada¨nderung im Bauteil ge-
zeigt, d.h. aus der Abbildung 8.5 sind die Elemente entfernt, die nicht zum Bauteil sondern zum
Pulverbett geho¨ren. Durch die U¨bertragung auf das reduzierte FE-Netz hat sich die Elementan-
zahl um 62 Prozent von 4851 im Bauraumnetz auf 1827 im reduzierten Netz verringert.
Abbildung 8.6: Kristallisationsgrada¨nderung ∆α¯ der Bauteilelemente
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Kristallisationsdehung
Die inkrementelle Kristallisationsdehnung
∆εkr(τr, z
max
Ek
) = (1 + ∆α¯(τr, z
max
Ek
)V krmax)
1
3 − 1
und der Zeitpunkt des jeweiligen Elementes, bei dem die Verfestigungsschwelle (hier αS = 0, 8)
erreicht wird (rote Linie), sind in Abbildung 8.7 gezeigt.
Abbildung 8.7: Inkrementelle Kristallisationsdehnung im Bauteil und Verfestigungsschwelle (rote
Linie)
Da die z-Komponente der Elemente mit steigender Element-ID zunimmt, lassen sich die Dar-
stellungen in Bezug auf den Kristallisationsverlauf in Aufbaurichtung interpretieren: Die Kri-
stallisation beginnt an der Unterseite des Bauteils, die Verfestigungsschwelle wird dort folglich
bei der geringsten Inkrementanzahl erreicht. Die Kristallisationsfront breitet sich von dort aus
in Aufbaurichtung aus und erreicht die oberen Bauteilbereiche zum Schluss.
Kristallisation und Verzug
In Abbildung 8.8 ist auszugsweise der Verlauf der Kristallisation und der resultierende Verzug in
Aufbaurichtung dargestellt. Auf Grund der schnellen Kristallisation der unteren Bauteilra¨nder
und der damit verbunden Schwindung, weist das Bauteil zuna¨chst eine leichte Wo¨lbung zur
Bauplattform auf, die mit dem Fortschreiten der Kristallisationsfront jedoch revidiert wird.
Entsprechend der Verfestigungsschwelle bauen sich in dieser Phase Eigenspannungen, bedingt
durch die Einschra¨nkung der Dehnung kristallisierender Volumenelemente durch die unterlie-
genden, bereits verfestigten Bereiche, auf. Entsprechend der Beobachtung von Ambrosy et al.
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[144] weist das Bauteil, bedingt durch die vornehmliche Ausku¨hlung von der Bauteilunterseite,
einen Wo¨lbung in Aufbaurichtung auf.
Die maximale Spannung (von Mises Vergleichsspannung σv) im Pulverbett liegt bei σv ≈
0, 005MPa, wa¨hrend die minimale Spannung im Bauteil etwa 3MPa betra¨gt, wodurch eine
relevante Beeinflussung des Bauteilverzugs durch das Pulverbett ausgeschlossen werden kann.
Abbildung 8.8: Korrelation von Kristallisationverlauf und Verzug in Aufbaurichtung
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8.2 Validierung des Modells an Probeko¨rpern
Zur Validierung des Modells wurden die Prozesse der isoliert generierten Probeko¨rper simuliert
und die entsprechenden Verla¨ufe der Kristallisation analysiert. Die Schichtho¨he betrug bei al-
len Berechnungen 1 mm bei einer Schichtzeit von 200 Sekunden, entsprechend einer Schichtzeit
im Prozess von etwa 20 Sekunden. In den Abbildungen 8.9 bis 8.13 sind die Verla¨ufe der in-
krementellen Kristallisationsdehnungen dargestellt und der berechnete und gemessene Verzug in
Aufbaurichtung gezeigt. Die Berechnungen wurden mit einer Verfestigungsschwelle von αS = 0, 8
durchgefu¨hrt.
Prozess 1
Die Darstellung der inkrementellen Kristallisationsdehnungen von Prozess 1 zeigt, dass die Kri-
stallisation aus der Aufbaurichtung betrachtet, zuna¨chst im oberen Bauteilbereich beginnt und
sich von dort Richtung Bauteilmitte ausbreitet. Zeitversetzt beginnt die Kristallisation an der
Unterseite des Bauteils und breitet sich in einer zweiten Front im unteren Drittel des Bauteils
aus. Die mittleren Bereiche des Bauteils kristallisieren zum Schluss. Auf Grund der Wellenform
la¨sst sich neben dem globalen Fortschreiten der Kristallisationsfront in negative Aufbaurichtung
lokal (schichtweise) eine Ausbreitung von den a¨ußeren Enden der Arme des Kreuzprobeko¨rpers
in die Schichtmitte, ausmachen.
Abbildung 8.9: Verlauf der inkrementellen Kristallisationsdehnungen und Vergleich von gemes-
senem und berechnetem Verzug in Aufbaurichtung fu¨r Prozess 1
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Prozess 2
Die Situation ist in Prozess 2 prinzipiell entgegengesetzt zu der aus Prozess 1. Hier kristallisieren
zuna¨chst die unteren Bauteilbereiche und zeitversetzt die oberen Bereiche. Die Kristallisation
der mittleren Bereiche erfolgt ebenfalls zum Schluss. Die Abscha¨tzung des sich einstellenden
Temperaturgefa¨lles im Pulverbett in Aufbaurichtung auf Grund einer Oberfla¨chentemperatur
von 171 ◦C und den entsprechenden Temperaturen der Bauplattform macht deutlich, dass die
Temperatur des Pulvers an der Bauteilunterseite wa¨hrend des gesamten Prozesses 2 wenige
Kelvin unterhalb der des Prozesses 1 liegen wird (siehe Abbildung 8.11). Im Zuge der Abku¨hl-
phase setzt dort auf Grund des nichtlinearen Anstiegs der Kristallisationsrate mit abnehmender
Temperatur die Kristallisation zuerst und insbesondere schneller als in Prozess 1 ein.
Abbildung 8.10: Verlauf der inkrementellen Kristallisationsdehnungen und Vergleich von gemes-
senem und berechnetem Verzug in Aufbaurichtung fu¨r Prozess 2
Abbildung 8.11: Schematische Erla¨uterung der Unterschiede des Temperaturverlaufs in Aufbau-
richtung zwischen Prozess 1 und Prozess 2
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Prozess 3
Im Prozess 3, in dem die aufgetragene Abku¨hlphase verla¨ngert wurde, verla¨uft die Kristallisati-
on deutlich homogener bezogen auf die Ho¨he des Bauteils. Die Kristallisation beginnt trotz der
verla¨ngerten Isolationsschicht von der Oberseite, jedoch folgt die Kristallisation an der Unter-
seite wesentlich schneller als im Referenzprozess. Auch der zeitliche Unterschied zwischen der
Kristallisation der oberen und unteren Randbereiche und der Bauteilmitte ist geringer.
Abbildung 8.12: Verlauf der inkrementellen Kristallisationsdehnungen und Vergleich von gemes-
senem und berechnetem Verzug in Aufbaurichtung fu¨r Prozess 3
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Prozess 4
Prozess 4, der den ho¨chsten Verzug hervorgerufen hat, zeigt auf Grund der fehlenden Pulveri-
solationsschicht eine nahezu vollsta¨ndig einseitig fortschreitende Kristallisationsfront durch das
Bauteil. Dieser Prozess weist den gro¨ßten zeitlichen Unterschied zwischen der Kristallisation der
Oberseite und der Unterseite auf. Die Wellenauspra¨gung ist ebenfalls gegenu¨ber den u¨brigen
Prozessen verringert, was als gleichma¨ßige Kristallisation ganzer Ebenen zu interpretieren ist.
Abbildung 8.13: Verlauf der inkrementellen Kristallisationsdehnungen und Vergleich von gemes-
senem und berechnetem Verzug in Aufbaurichtung fu¨r Prozess 4
Fazit
Die Ergebnisse zeigen insgesamt, dass das Berechnungsmodell sowohl die, durch die thermischen
Randbedingungen bedingte, Verzugsauspra¨gung in ihrer Richtung, das Verha¨ltnis zwischen den
Experimenten, als auch fu¨r die einfachen Probeko¨rper quantitativ richtige Werte berechnen kann.
Durch die Korrelation des Verlaufes der inkrementellen Kristallisationsdehnungen und des Ver-
zugs kann der Kristallisationsablauf im Bauteil als verzugsverantwortliche Gro¨ße identifiziert
werden. Die genutzte Darstellungsformen ermo¨glichen dabei die Visualisierung der Unterschie-
de im Kristallisationsverhalten in Abha¨ngigkeit von den thermischen Randbedingungen. Aus
den Analysen wird deutlich, dass ein gro¨ßerer Kristallisationsgradient, wie in Prozess Vier, zu
einem ho¨heren Verzug fu¨hrt. Bauteile, die gleichma¨ßig kristallisieren, beispielsweise durch pas-
sende Prozesstemperaturen oder zusa¨tzliches Pulver zur Isolation, wie in Prozess Drei, ko¨nnen
verzugsfrei generiert werden.
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8.3 Anwendung des Modells an Industriebauteilen
Zur Validierung wurde der prozessbedingte Verzug von zwei Industriebauteilen (mit freundlicher
Genehmigung der Firmen Bosch GmbH und Audi AG) (siehe Abbildung 8.14) generiert und mit
dem Berechnungsergebnis verglichen. Die Vermessung der Bauteile wurde mit einem optischen
Messsystem durchgefu¨hrt (durch die Firma Neue Materialien Bayreuth GmbH).
Abbildung 8.14: Industrieprobeko¨rper zur Validierung des Modells
Die Bauteile wurde auf der selben Anlage wie die Probeko¨rper jeweils isoliert generiert, so dass
auch hier Temperaturwerte an den Ra¨ndern zur Berechnung der Abku¨hlphase vorgegeben wer-
den konnten. Weiterhin wurden die Bauteile mittig auf eine Vorheizschicht der Ho¨he 10 mm
und unter eine Isolationsschicht von 4 mm Pulver platziert. Das Gitter-Bauteil (
”
Waﬄepack
“) wurde flach liegend platziert und die Seitenverkleidung so orientiert, dass der vordere, linke
Bereich an der ku¨rzeren Grundseite des Trapezes parallel zur Bodenplatte lag (siehe Abbildung
fenetz).
FE-Netze
Beide Bauteile stellen auf unterschiedliche Weise hohe Anforderungen an die Simulation. Auf
Grund der kleinen Waben, muss das Waﬄepack durch finiten Elemente mit verha¨ltnisma¨ßig
kleinen Grundfla¨chen approximiert werden, um den hohen Detaillierungsgrad im FE-Netz erhal-
ten zu ko¨nnen. In Aufbaurichtung weist das Bauteil keine gro¨ßere Komplexita¨t auf, so dass eine
Schichtho¨he von 1 mm (und eine entsprechende Schichtzeit von 200 Sekunden) genutzt werden
konnte. Insgesamt besteht das FE-Netz aus etwas mehr als 100000 Elementen.
Die Seitenverkleidung ist nur wenige Millimeter dick und ist leicht gekru¨mmt. Dementsprechend
wurde eine Vernetzung mit einer Schichtho¨he von 0,5 mm gewa¨hlt und die Schichtzeit auf 100
Sekunden gesetzt. Da das Bauteil im Verha¨ltnis zur Dicke relativ hoch ist (Ho¨he: 52,5 mm, Dicke
≈ 3mm ), steigt auch hier die Anzahl der finiten Elemente, trotz einer Element-Grundfla¨che
von 10× 10mm2 auf 100000 an. Beide Netze sind in Abbildung 8.15 dargestellt.
Der berechnete Verzug der Seitenverkleidung wurde mit Hilfe einer Arbeitsgruppen-internen
Software auf das Original CAD projiziert und dieses entsprechend deformiert. Analog zu dem
Fla¨chenvergleich mit Hilfe der Software GOM-Inspect von Original-CAD und gemessener Ober-
fla¨che des generierten Bauteils kann dann das deformierte CAD mit dem Original verglichen
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werden. Bei solchen Vergleichen bestimmt die gewa¨hlte Vorausrichtung der Bauteile maßgeblich
das Messergebnis. In den gewa¨hlten Darstellungen wurde die
”
Best-Fit“-Variante gewa¨hlt, in
der die Fla¨chen so orientiert werden, dass die Gesamtabweichung minimal ist.
Abbildung 8.15: FE-Netze der berechneten Industriebauteile
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”
Waﬄepack“-Bauteil
In der Abbildung 8.16 sind der gemessene und berechnete Verzug des Waﬄepack-Bauteils dar-
gestellt. Der Verzug des Waﬄepacks wurde ebenfalls mit der Software GOM-Inspect ermittelt.
Durch die Wabenstruktur des Bauteils unterliegt die GOM-Messung einer gewissen Unsicher-
heit, dennoch wird deutlich, dass der mittlere Bereich des Bauteils oberhalb der Soll-Form liegt.
Des Weiteren liegt der Rand im negativen Bereich, so dass analog zu dem Probeko¨rper aus dem
Referenzprozess eine Wo¨lbung des Bauteils in Richtung Bodenplatte erfolgt ist. Das Berech-
nungsergebnis ist auf Grund der symmetrischen Form und der, durch das geringe Verha¨ltnis
von Bauteilgro¨ße und Baukammergro¨ße, vornehmlich durch die Ober- und Unterseite erfolg-
ten Abku¨hlung symmetrisch verzogen. Der berechnete Verzug entspricht dabei bis auf geringere
Abweichungen der Messung. Dabei ist sowohl der mittlere Bereich des Bauteils gegenu¨ber der
Soll-Form in positive Aufbaurichtung, als auch die Randbereiche in negative Aufbaurichtung ver-
zogen. Insbesondere der maximale und minimale Verzugswert zeigen nur geringe Abweichungen
auf.
Abbildung 8.16: Vergleich von gemessenem und berechnetem Verzug am Beispiel des Waﬄepack-
Bauteils
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Seitenverkleidung: Temperaturverlauf
In Abbildung 8.17 ist das Temperaturfeld zu verschiedenen Zeitpunkten wa¨hrend der Sinterphase
und der Abku¨hlphase dargestellt. Das Ergebnis zeigt, dass die Temperatur im Bauteil nach
10000 Sekunden noch oberhalb der urspru¨nglichen Temperatur der Randheizung von 130 ◦C
liegt, wa¨hrend das umgebende Pulver bereits weiter abgeku¨hlt ist.
Abbildung 8.17: Simulierte Temperaturverteilung wa¨hrend der Sinterphase und der Abku¨hlphase
bei Generierung der Seitenverkleidung
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Seitenverkleidung: Kristallisationsverlauf
Der zugeho¨rige Verlauf der Kristallisation ist in Abbildung 8.18 abgebildet. Es ist zu erkennen,
dass die Kristallisation bereits wa¨hrend des Prozesses einsetzt und sich von der Bauteilunterseite
aus ausbreitet. Die Kristallisation ist 7000 Sekunden nach dem Beginn der Abku¨hlung weit
fortgeschritten und hat bis auf den beiden a¨ußeren Halterungen in allen Elemente begonnen.
Nach 10000 Sekunden ist die Kristallisation im gesamten Bauteil abgeschlossen.
Abbildung 8.18: Berechneter Kristallisationsverlauf wa¨hrend der Sinterphase und der Abku¨hl-
phase bei Generierung der Seitenverkleidung
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Seitenverkleidung: Verzugsberechnung
Der berechnete Verzug der Seitenverkleidung zeigt ebenfalls eine tendenzielle U¨bereinstimmung
(siehe Abbildung 8.19). Die Bauteilmitte ist nur schwach verzogen, der meiste Verzug tritt in
den seitlichen Bereichen des Bauteils auf. Dieses wird insbesondere in den, an der Oberseite
zusammenlaufenden Ecken des Trapzes deutlich. In der linken oberen Ecke wird der Verzug
durch die Simulation lokal um 50 Prozent u¨berscha¨tzt, wobei kleinere Abweichungen bereits
durch die Vorausrichtung der Fla¨chen entstehen und somit keine absoluten Werte verglichen
werden ko¨nnen.
Abbildung 8.19: Vergleich von gemessenem und berechnetem Verzug am Beispiel der Seitenver-
kleidung
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8.4 Wechselwirkung mehrerer Bauteile
Wie die Analysen gezeigt haben, ist das Fortschreiten der Kristallisationsfront durch das Bau-
teil der Haupttreiber fu¨r den resultierenden Bauteilverzug. Dementsprechend kommt es beim
Laser-Sintern zu einer Bauteil-Bauteil-Wechselwirkung, welche das Verzugsverhalten einzelner
Bauteile innerhalb der Anordnung mehrerer Objekte beeinflusst. Im Gegensatz zu isoliert ge-
nerierten Bauteilen, werden durch die zusa¨tzlichen Bauteile lokal die thermischen Bedingungen
vera¨ndert. Auf Grund der Kombination aus geringer thermischer Wa¨rmeleitfa¨higkeit des Pulvers,
der Wa¨rmeeinwirkung durch den Laser und den Heizsystemen, bleiben die umgeschmolzenen Be-
reiche lange auf einem erho¨hten Temperaturniveau im Vergleich zum umgebenden Pulver. In der
anschließenden Abku¨hlphase, in der die Wa¨rme langsam u¨ber die Ra¨nder diffundiert, wird die
lokale Abku¨hlung der einzelnen Bauteile dann entsprechend beeinflusst. Diese ist schematisch
in Abbildung 8.20 dargestellt.
Abbildung 8.20: Thermische Bauteil-Bauteil-Wechselwirkung durch gegenseitige Beeinflussung
in der Abku¨hlphase
Die Auswirkung dieser Wechselwirkung auf den Verzug einzelner Bauteile wird in folgendem
Beispiel deutlich: Von einem Industriepartner wurde das Waﬄepack Bauteil zehn Millimeter
oberhalb der letzten Schicht eines regula¨ren Prozesses der Ho¨he 201 mm auf einer EOS P110 bei
einer Prozesskammertemperatur von 168 ◦C und einer Entnahmekammertemperatur von 145 ◦C
gebaut.
Eine Abscha¨tzung des Temperaturverlaufes wa¨hrend des Prozesses zeigt deutlich, dass die Wa¨rme
der unterliegenden Bauteile den Wa¨rmeabfluss durch das Bauteil stark beeinflusst (siehe Ab-
bildung 8.21). Zur Berechnung der Abku¨hlung wurden die fu¨r den ersten Prozess ermittelten
Wa¨rmeu¨bergangskoeffizienten genutzt. Auch wenn die Bauteile auf einem anderen Anlagentyp
ohne Temperaturaufzeichnung generiert wurden, zeigen die berechneten Temperaturverla¨ufe ent-
lang des Pfades zentral senkrecht durch das Modell fu¨r verschiedene Zeitpunkte deutlich die Aus-
95
8.4. WECHSELWIRKUNG MEHRERER BAUTEILE
wirkung der Wechselwirkung. Die abfließende Wa¨rme der unterliegenden Bauteile fu¨hrt zu einem
unidirektionalen Wa¨rmetransport im Probeko¨rper, in dessen Folge sich eine Kristallisationsfront
mit einem hohen Kristallisationsunterschied zwischen Bauteilober- und Bauteilunterseite aus-
bildet.
Abbildung 8.21: Berechetes Temperaturfeld wa¨hren der Abku¨hlphase des Industrieprozesses
(links) und Temperaturverlauf durch die Bauraummitte zu verschiedenen Zeitpunkten wa¨hrend
der Abku¨hlung (rechts)
Die Situation ist folglich mit der des isoliert generierten Kreuzprobeko¨rpers aus Prozess 4 ver-
gleichbar, bei dem das isolierende Pulver oberhalb des Bauteils weggelassen wurde. Analog zu
diesem ist der Verzug des Bauteils von u¨ber 1,5 mm und einer Wo¨lbung in Richtung der Bau-
plattform deutlich erho¨ht gegenu¨ber dem eines, auf dem gleichen Anlagentyp isoliert generierten,
Bauteils (siehe Abbildung 8.22).
Abbildung 8.22: Gemessener Bauteilverzug ohne und mit Bauteil-Bauteil-Wechselwirkung
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8.5 Vergleich von Polyamid 11 und Polyamid 12
Zum Vergleich der Ergebnisse mit einem zweiten teilkristallinen Thermoplasten wurden isolierte
Andreaskreuz-Probeko¨rper aus Polyamid 11 und Polyamid 12 auf einer EOS Formiga P100 am
Lehrstuhl fu¨r Fertigungstechnik an der Universita¨t Duisburg-Essen generiert. Die Temperaturen
in der Prozess- und Entnahmekammer betrugen 183 ◦C und 149 ◦C bei Polyamid 11 und 171 ◦C
beziehungsweise 136 ◦C bei Polyamid 12.
Um die Unterschiede und Gemeinsamkeiten beider Materialien zu erarbeiten sind nachfolgend
zuna¨chst die Wa¨rmeleitfa¨higkeiten (Abbildung 8.23) und die spezifischen Volumina bei Abku¨hlung
aus der Schmelze (Abbildung 8.24) dargestellt. Die Abku¨hlgeschwindigkeit betrug bei beiden
Messungen 5 Kmin . Zur besseren Veranschaulichung der Unterschiede sind in Abbildung 8.24 die
Differenzen zum Ausgangswert bei 250 ◦C abgebildet.
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Abbildung 8.23: Gemeinsame Darstellung der Wa¨rmeleitfa¨higkeit von Polyamid 11 und Polyamid
12
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Abbildung 8.24: Vergleich der spezifischen Volumena¨nderung von Polyamid 11 und Polyamid 12
bei Abku¨hlung aus der Schmelze
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Die Betra¨ge der Wa¨rmeleitfa¨higkeiten von PA 11 und PA 12 im amorphen und kristallinen Be-
reich ko¨nnen im Rahmen der Fehlertoleranzen als gleich angesehen werden. Ein Unterschied ist
jedoch bei der auftretenden Stufe beim U¨bergang von der teilkristallinen zur amorphen Phase
erkennbar, die bei Polyamid 11 zu ho¨heren Temperaturen verschoben ist.
Die Steigung des spezifischen Volumens im amorphen Bereich ist fu¨r beide Materialien prinzipiell
identisch und die Ho¨he der Kristallisationsstufe ist vergleichbar. Die Steigung des spezifischen
Volumens von Polyamid 11 ist im kristallinen Bereich jedoch gro¨ßer, so dass die gesamte Ab-
nahme bis zur Raumtemperatur um 11 Prozent gro¨ßer ist.
Zum weiteren Vergleich wurde fu¨r Polyamid 11 ebenfalls die Kristallisationskinetik analysiert
und analog zum beschriebenen Vorgehen die Parameter des Nakamura-Modells kalibriert. Die
ermittelten Halbkristallisationszeiten und die Nakamura Raten sind in den Abbildungen 8.25
und 8.26 verglichen.
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Abbildung 8.25: Halbkristallisationszeiten von
Polyamid 11 und Polyamid 12
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Abbildung 8.26: Nakamura Rate von Polyamid
11 und Polyamid 12
Auf Grund der Generierung in einer Anlage ohne Temperaturmessungen ko¨nnen die thermischen
Verla¨ufe der Bauteile nicht valide berechnet werden. Dennoch la¨sst sich feststellen, dass die Kri-
stallisation beider Materialien bei einer Abku¨hlgeschwindigkeit von 1 Kmin ca 3 K unterhalb der
Oberfla¨chenzieltemperatur abla¨uft. Bei diesen Temperaturen ist die Nakamura-Rate von Poly-
amid 11 jedoch um 50 Prozent gro¨ßer also die von Polyamid 12. Auf Grund der Nichtlinearita¨t
der Raten ist somit ein gro¨ßerer Kristallisationsgradient innerhalb des Bauteils aus PA 11 und
dementsprechend auch ho¨herer Bauteilverzug zu erwarten.
Die Validita¨t der Annahme wird mit dem Vergleich des Verzugs der generierten Probeko¨rpers
dargestellt. Der Verzug des Andreaskreuzes aus PA 11 (> 1, 2mm), gemessen auf einer Linie
mittig der Bauteiloberseite zweier Arme, liegt deutlich u¨ber dem des isoliert generierten Pro-
beko¨rpers aus Polyamid 12 (siehe Abbildung 8.27).
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Abbildung 8.27: Verzugsvergleich der Kreuzprobeko¨rper aus Polyamid 11 und Polyamid 12
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8.6 Berechnungsdauer
Das vorgestellte Simulationsmodell wurde mit Hilfe einer kommerziellen finite Elemente Soft-
ware umgesetzt und die Berechnung auf einer gewo¨hnlichen Workstation durchgefu¨hrt. Solche
Programme sind fu¨r eine große Anzahl von Problemen ausgelegt und nicht fu¨r die Analyse spe-
zieller Aufgaben, wie die Simulation additiver Fertigungsverfahren konzipiert. Dennoch wurden
mit den beschriebenen Ansa¨tze bereits bedeutende Zeitgewinne erzielt.
Die Berechnung der Temperaturverteilung zum Ende der Vorheizphase erfolgt in dem vorgestell-
ten Ansatz in einer stationa¨ren Berechnung. Der Zeitgewinnes im Vergleich zu einer transienten
Berechnung la¨sst sich grob abscha¨tzen; die stationa¨re Lo¨sung wird innerhalb weniger Sekunden
berechnet, wohingegen die transiente Berechnung (bei einer Elementanzahl von 5000) etwa 6000
mal soviel, bei einer Dauer von u¨ber 3,5 h beno¨tigt (siehe Abbildung 8.28).
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Abbildung 8.28: Dauer fu¨r Berechnung der Temperaturverteilung zum Ende der Aufheizphase
(5000 Elemente)
Die gesamte Verzugsberechnung erweist sich auch bei der Benutzung des kommerziellen Sol-
vers als schnell gegenu¨ber einer mo¨glichen Umsetzung mit bestehenden Ansa¨tzen. Sowohl die
Reduzierung auf die verzugs-relevanten Zeitschritte, als auch die Berechnung auf einem Netz
ohne umgebendes Pulvers erho¨hen die Geschwindigkeit. Insgesamt wird die Berechnungszeit fu¨r
den Kreuzprobeko¨rper mit einer Elementanzahl von ≈ 50000 von gescha¨tzten 60 h bei dem
vollsta¨ndigen Modell auf etwa 2,5 h reduziert, was einer Abnahme um das 24-fache entspricht.
Von der beno¨tigten Zeit entfallen etwa fu¨nf bis zehn Minuten auf die finale Verzugsberechnung,
der Hauptanteil wird bisher durch die thermische Berechnung eingenommen (siehe Abbildung
8.29).
Die Berechnungsdauer ist neben der Anzahl der finiten Elemente insbesondere auch von der An-
zahl der thermisch zu berechnenden Schichten und der Anzahl der notwendigen mechanischen
Einzelberechnungen abha¨ngig. Wie die Ergebnisse gezeigt haben, kristallisiert die Seitenverklei-
dung, die mit u¨ber 100 Schichten vernetzt wurde, bereits wa¨hrend der Sinterphase und nicht
erst wa¨hrend der Abku¨hlphase. Dementsprechend erho¨ht sich auch die Gesamtanzahl der me-
chanischen Einzelberechnungen, da relevante Schwindungsdehnungen in einer gro¨ßeren Anzahl
an Zeitschritten entstehen. Durch interne Vorbereitungsschritte des FEM-Programms dauert die
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stationa¨re Berechnung in diesem Fall unwesentlich la¨nger mit einer Zeit von 13 Sekunden. Die
gesamte Berechnungskette war bei diesem Bauteil nach etwa 30 Stunden abgeschlossen, wovon
auch hier nur etwa eine Stunde zur finalen Verzugsberechnung beno¨tigt wurde. Basierend auf
der Analyse der zu beno¨tigenden Rechenzeiten beim Laserstrahlschmelzen [96], ist bei Verwen-
dung eines herko¨mmlichen, nicht-linearen Berechnungsansatzes von einer Berechnungszeit von
mindestens 2,5 Wochen zu rechnen (siehe Abbildung 8.30).
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Abbildung 8.29: Dauer fu¨r gesamte Verzugsbe-
rechnung der Kreuz-Probeko¨rper (≈ 50000 Ele-
mente)
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Abbildung 8.30: Dauer fu¨r gesamte Verzugs-
berechnung bei ≈ 100000 Elemente, > 100
Schichten
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Kapitel 9
Zusammenfassung
Die vorliegende Arbeit widmet sich der Entwicklung einer neuen Methode zur effizienten FEM-
Berechnung der Verzugsentstehung beim Laser-Sintern von teilkristallinen Thermoplasten, wel-
ches erstmalig die Verzugssimulation realer Bauteile ermo¨glicht. Sie beruht auf der Beobachtung,
dass der Kristallisationsverlauf die inhomogene Entstehung von Schwindungsdehnungen im Bau-
teil verursacht und somit maßgeblich fu¨r den Verzug verantwortlich ist.
Fu¨r die Ermittlung der kristallisationsbedingten Schwindungsdehnung im Bauteil wurde ein
thermisches Simulationsmodell des gesamten Bauraums erstellt, das an experimentellen Messda-
ten des Temperaturverlaufs im Pulverbett wa¨hrend der Abku¨hlphase validiert wurde. Die Kri-
stallisationskinetik wurde mit Hilfe verschiedener isothermer und nicht-isothermer DSC-Messungen
analysiert und an Hand der Daten das Kristallisations-Modell von Nakamura [75] kalibriert. Zur
Ermittlung des Verzugs fließen nach dem Abschluss der thermischen Simulation die resultieren-
den Schwindungsdehnungen in eine Abfolge von mechanischen FEM-Berechnungen ein.
Die neue Berechnungskette fu¨hrt zu einer Rechenzeitverringerung um mindestens eine Gro¨ßen-
ordnung im Vergleich zu einer mo¨glichen Umsetzung mit bestehenden Ansa¨tzen. Dieses wird
insbesondere durch die schnelle Abscha¨tzung des Temperaturfelds nach dem Ende der Auf-
heizphase und den quasi-stationa¨ren Ansatz zur Verzugsberechnung erzielt. Validiert wurde die
Methode an Hand von Probeko¨rpern, die unter verschiedenen thermischen Randbedingungen ge-
neriert wurden. Dabei wurde eine hohe U¨bereinstimmung zwischen Simulation und Experiment,
sowohl in der Auspra¨gung als auch der Ho¨he der Verzugswerte erzielt. Der Vergleich mit den
Verzu¨gen generierter Industrie-Bauteile konnte zeigen, dass die tendenzielle Berechnung kom-
plexerer Bauteile ebenfalls erfolgreich ist.
Im Rahmen von Untersuchungen zu den Auswirkungen der thermischen Randbedingungen wur-
de gezeigt, dass diese sowohl die Ho¨he, als auch die Verzugsauspra¨gung beeinflussen. So hat eine
Reduzierung der Bauplattformtemperatur um 10 Kelvin gegenu¨ber dem Referenzprozess eine
Umkehr der Verzugsauspra¨gung bewirkt. Die Verla¨ngerung der Pulver-Isolationsschicht oberhalb
des Bauteils um wenige Millimeter hat den Bauteilverzug im Rahmen der Toleranzen beseitigt
und der Probeko¨rper ohne Isolationsschicht wies den ho¨chsten Verzug auf. Die Berechnung der
verschiedenen Szenarien konnte dabei die Unterschiede im Kristallisationsverlauf auf Grund der
gea¨nderten Randbedingungen aufzeigen.
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Die Ergebnisse deuten an, dass es fu¨r jedes Bauteil einen optimalen Satz thermischer Randbe-
dingungen gibt, der die Generierung maßhaltiger Bauteile ermo¨glicht. Das Modell kann demnach
in bestehender Form dazu genutzt werden, fu¨r isoliert generierte Bauteile die optimale Parame-
terkombination iterativ zu ermitteln, wobei auch der Einfluss der Bauteilorientierung zu beru¨ck-
sichtigen ist. In diesem Zusammenhang ko¨nnte eine adaptive, simulationsbasierte Anlagensteue-
rung ein erfolgsversprechendes Konzept darstellen. In Bezug auf zuku¨nftige Arbeiten kann das
Modell auch die Grundlage einer Software liefern, die in der unmittelbaren Prozessvorberei-
tung eingesetzt werden kann. Hierzu wird es notwendig sein, die beschriebene Bauteil-Bauteil-
Wechselwirkung tiefer gehend zu untersuchen und in das Simulationsmodell zu implementie-
ren. Reduzierungsansa¨tze mu¨ssen folglich immer unter Beru¨cksichtigung der Gesamtsituation
erfolgen oder fu¨r gleichbleibende Bauteilanordnungen entwickelt werden. Zur Umsetzung die-
ser Aufgabe werden insbesondere technische Fragestellungen zur Rechenzeit zu lo¨sen sein. Ein
zuku¨nftiger Ansatz wird die Vorgabe von Bauteilen und deren automatische Platzierung, nicht
nur nach dem Prinzip der maximalen Dichte von Bauteilen im Bauraum, sondern auch unter
dem Gesichtspunkt der gleichzeitigen Verzugsminimierung, sein.
Im Rahmen der Arbeit wurden umfangreiche Materialanalysen durchgefu¨hrt und in ein Mate-
rialmodell implementiert. In das mechanische Modell fließt dabei die Annahme eines Schwellen-
wertverhaltens des Materials, fu¨r den U¨bergang vom fluid-a¨hnlichen zum elastischen Verhalten
eines Festko¨rpers durch die Vernachla¨ssigung der Spannungsrelaxation bei steigendem Kristal-
lisationsgrad, ein [159, 139]. Gleichwohl diese Annahme mit Hilfe von rheologischen Untersu-
chungen besta¨tigt werden konnte, ist sie eine starke Na¨herung des Verhaltens, welches in der
Realita¨t von sehr vielen weiteren Parametern wie dem Druck, der Temperatur und der Zeit
abha¨ngt. Weitere, detaillierte Materialanalysen werden zur Charakterisierung des exakten Ver-
haltens notwendig sein um die tatsa¨chliche Gu¨te der Annahme zu analysieren. Auch werden
Studien in Bezug auf den Einfluss der Vernetzung notwendig sein, um die bestehenden Differen-
zen zwischen Modellvorhersage und gemessenem Verzug komplexerer Bauteile zu minimieren.
Der gro¨ßte Begrenzer der Berechnungszeit ist aktuell noch die thermische Berechnung. In die-
sem Zusammenhang werden die Nutzung einer spezialisierteren Software, die Parallelisierung
der Berechnung und die Nutzung anderer Methoden zur thermischen Berechnung, wie finite
Differenzen, zusa¨tzliche Zeitgewinne bringen.
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Anhang
Pru¨feinrichtungen
Tabelle 9.1: Auflistung der Einrichtungen, die mit der Durchfu¨hrung von Materialanalysen be-
auftragt wurden
Messgro¨ße Einrichtung
Wa¨rmeleitfa¨higkeit Feststoff
Fraunhofer-Institut fu¨r Fertigungstechnik und
Angewandte Materialforschung IFAM,
Wiener Straße 12, 28359 Bremen
Wa¨rmeleitfa¨higkeit Schmelze
Fraunhofer-Institut fu¨r Betriebsfestigkeit und
Systemzuverla¨ssigkeit LBF,
Bartningstraße 47, 64289 Darmstadt
Zugversuche
BKW Werkstofftechnik -
Pru¨fstelle fu¨r Werkstoffe GmbH,
Zur Aumundwiese 2, 28729 Bremen
PVT Messungen
Institut fu¨r Kunststoffverarbeitung (IKV)
in Industrie und Handwerk an der RWTH Aachen,
Pontstr. 49, 52062 Aachen
Rheologische Messungen
Faserinstitut Bremen e.V.,
Am Biologischen Garten 2, 28359 Bremen
DSC Messungen PA 12
Universita¨t Duisburg-Essen,
Lotharstr. 1, 47057 Duisburg;
Fraunhofer-Institut fu¨r Fertigungstechnik und
Angewandte Materialforschung IFAM,
Wiener Straße 12, 28359 Bremen
DSC Messungen PA 11
Fraunhofer-Institut fu¨r Fertigungstechnik und
Angewandte Materialforschung IFAM,
Wiener Straße 12, 28359 Bremen
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